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Esse trabalho tem como objetivo estudar o comportamento das 
propriedades mecânicas de materiais formados por uma microestrutura 
composta por fases cristalinas dispersas em uma fase vítrea. Para o 
desenvolvimento de uma matriz vítrea foi utilizado um feldspato sódico 
de alta pureza. Partículas cristalinas de quartzo, alumina e zirconita 
foram selecionadas e adicionadas à matriz para estudar o efeito dessas 
sobre as propriedades mecânicas dos materiais. Diferentes tamanhos de 
partículas e frações volumétricas das fases cristalinas foram 
incorporadas à matriz vítrea de feldspato sódico objetivando estudar o 
possível reforço e/ou geração de defeitos microestruturais. O presente 
trabalho foi dividido em três partes. Na primeira parte, o reforço 
microestrutural promovido pela geração de tensões residuais 
macroscópicas de compressão na superfície do material cerâmico foi 
simulado teoricamente. Os modelos foram comparados com os 
resultados experimentais obtidos pelo método de relaxação de 
deformação por corte incremental. Nessa parte do trabalho, mostrou-se 
que a velocidade de resfriamento, em altas temperaturas, influencia 
fortemente a geração de tensão na superfície do material. Em 
contrapartida, as maiores tensões residuais macroscópicas de 
compressão na superfície foram obtidas com uma maior fração 
volumétrica de fase vítrea no material. Este resultado foi vinculado à 
baixa difusividade térmica da fase amorfa comparada com as das fases 
cristalinas adicionadas. Com a simulação numérica desenvolvida foi 
possível determinar a faixa de temperatura na qual as tensões 
macroscópicas são incrementadas, faixa que foi muito próxima à 
temperatura de transição vítrea do vidro de albita formado pela fusão do 
feldspato sódico da matriz. O estudo estatístico da influência das 
propriedades termomecânicas do material sobre as tensões residuais 
macroscópicas mostrou que a variação da viscosidade da fase vítrea 
apresentou maior significância sobre o incremento de tensões residuais 
na superfície do material. Na segunda parte do trabalho, estudou-se a 
variação do módulo de elasticidade com a temperatura. Os resultados 
mostraram uma forte relação entre a curva experimental do módulo de 
elasticidade e a presença das partículas de quartzo na microestrutura. 
Para temperaturas abaixo de 573oC, nas quais o quartzo está na forma , 
foi obtida uma histerese entre as curvas de aquecimento e resfriamento. 
Os resultados mostraram uma relação entre a área da histerese e o 
diâmetro médio (D50) das partículas de quartzo. Por outro lado, para 
temperaturas acima de 573 oC, onde o quartzo está na forma , os 
resultados mostraram uma relação entre a variação do módulo de 
elasticidade do material entre 573 a 700 oC com a fração volumétrica de 
quartzo presente na microestrutura dos materiais cerâmicos. Essa 
relação entre o comportamento do módulo de elasticidade dos materiais 
cerâmicos com o quartzo presente na microestrutura possibilitou estimar 
o tamanho médio e a fração volumétrica de quartzo presente na 
microestrutura de um material já sinterizado. No capítulo final desse 
trabalho foi realizado um estudo sobre a influência das partículas 
cristalinas de quartzo, alumina e zirconita sobre a resistência à flexão, a 
tenacidade à fratura e o tamanho do defeito microestrutural. Não foi 
observado nenhum tipo de reforço microestrutural provocado pelas 
partículas cristalinas. A maior resistência e a maior tenacidade foram 
obtidas com a matriz vítrea pura, obtida somente a partir de feldspato 
sódico. Os resultados ainda mostraram que o tamanho do defeito 
microestrutural não apresentou relação com a velocidade de 
resfriamento, não sendo observada a deterioração da microestrutura com 
o aumento da velocidade de resfriamento utilizada. 
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This work aims to study the mechanical behavior of ceramic 
materials formed by a microstructure composed by crystalline phases 
dispersed in amorphous glassy phase. A glass matrix was developed 
using high purity sodium feldspar. Crystalline particles of quartz, 
alumina and zircon were selected and added in matrix to study their 
effect on the mechanical properties. Different particle sizes and 
volumetric fractions were added into the glass matrix to study the 
microstructural reinforcement and/or deterioration. This work was 
divided into three parts. In the first part, the microstructural 
reinforcement promoted by the compressive residual stresses on surface 
was simulated by a mathematical model. The values predict with the 
model were compared to experimental results measured by deformation-
relaxation method with incremental cuts. In this part, it was showed that 
the cooling rate, at high temperature, had influence on the stresses 
generation on material surface. On the other hand, the highest residual 
stresses were obtained with higher amounts of glass phase. This result is 
related with a low thermal diffusivity of the glass phase when compared 
to that of the crystalline phases added. The numerical simulation 
development allowed to determine the temperature range where the 
macroscopic stresses were increased. The results showed that this range 
was close to the transition temperature of the albite glass, formed by 
melting the sodium feldspar. A statistical study of the effect of 
thermomechanical properties on the macroscopic residual stresses 
showed that the viscosity variation of vitreous phase was the most 
significance variable for increasing the residual stresses. In the second 
part of this work, the dependence of elastic modulus with the 
temperature was studied. The results showed a strong relation between 
the experimental curve of elastic modulus and the presence of 
crystalline quartz in the microstructure. For temperatures below 573oC, 
where the quartz is present as  phase, a hysteresis between heating and 
cooling was observed. The results showed that there is a relation 
between the hysteresis area and the quartz particle size (D50). On the 
other hand, for temperatures above 573oC, where the quartz is present as 
the  phase, the results showed a relation between the elastic modulus 
variation (573 to 700oC) to the volumetric fraction of quartz in the 
microstructure. This relation between the elastic modulus behavior and 
the quartz in the microstructure allowed estimating the mean particle 
size and the volumetric fraction of quartz in a sintered ceramic material. 
The last part of this work was aimed to study the effect of some crystal 
particles as quartz, alumina and zircon on flexural strength, fracture 
toughness and defect size. No kind of microstructural reinforcement 
caused by these crystal particles was observed. Higher strength and 
toughness were observed for the pure glass matrix, obtained from only 
sodium feldspar. The results also showed that the microstructural defect 
size did not show any relation to the cooling rate. A microstructural 
deterioration by increasing the cooling rate was not observed. 
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B Razão entre a energia de ativação e a constante universal dos gases ideais (Ea/R) 
K 
Cp Calor específico J/(kg∙K) 
Deff Difusividade térmica efetiva m²/s 
E Módulo de elasticidade Pa 
Ea Energia de ativação J/mol 
Ec Módulo de elasticidade do cristal Pa 
Eeff Módulo de elasticidade efetivo do material Pa 
Ej Módulo de elasticidade do componente j Pa 
Em Módulo de elasticidade da matriz Pa 
ETg 
Módulo de elasticidade do material na 
temperatura de transição vítrea Pa 
f Frequência natural de vibração Hz 
GE Geração de calor W/m³ 
k Condutividade térmica W/(m∙K) 
K Módulo volumétrico Pa 
keff Condutividade térmica efetiva W/(m∙K) 
KIC Tenacidade à fratura do material, em modo I Pa∙m1/2 
kj Condutividade térmica do componente j W/(m∙K) 
L Comprimento do corpo de prova mm 
l Distância desde a superfície da partícula até um ponto na matriz m 
n Número de componentes  
np Número de polinômios de Legendre  
Pk Polinômios de Legendre  
R Constante universal dos gases J/(mol∙K) 
R Raio da partícula m 
S Separação entre os apoios mm 
T Temperatura oC 
t Tempo s 
T1/2 Temperatura de meia esfera oC 
Tg Temperatura de transição vítrea oC 
Ui Deslocamento do elemento no eixo x m 
Vi Deslocamento do elemento no eixo y M 
vj Fração volumétrica do componente j % 
vquartzo Fração volumétrica do quartzo % 
w Espessura do corpo de prova Mm 
Y Fator de calibração da mecânica da fratura  
   
α Coeficiente de expansão térmica linear oC-1 
∆
 
Diferença entre os coeficientes de expansão 
















Diferença de temperatura entre o centro e a 
superfície do material 
oC 
ɛ Deformação elástica  
ɛe,x Deformação elástica ao longo do eixo x  
f Deformação livre dentro do corpo de prova m/m 
gi Deformação do extensômetro posicionado ao 
lado oposto ao entalhe 
m/m 
ɛv,x Deformação viscosa ao longo do eixo x  
η Viscosidade Pa∙s
η0 Fator pré-exponencial Pa∙s 
Θ Constante K 
i Deslocamento de rotação do elemento no eixo 
z 
Graus 
k Coeficientes dos polinômios de Legendre 
 
c Coeficiente de Poisson do cristal 
m Coeficiente de Poisson da matriz 
 Densidade aparente kg/m³
σR Resistência mecânica com tensões residuais Pa 
r (z)

Tensões residuais macroscópicas em uma 
seção transversal do material (z) 
Pa
 σR0 Resistência mecânica sem tensões residuais Pa 
σres0 Tensão residual na superfície durante o 
resfriamento lento 
Pa 
rr Tensão radial provocada por uma partícula 
esférica em uma matriz vítrea infinita 
Pa
σsfc Tensão residual na superfície do material Pa 
σt Resistência mecânica à flexão Pa 
σx Tensão normal sobre um plano perpendicular 
ao eixo x 
Pa 
v Tempo de relaxação 
 
v0 Valor limiar do tempo de relaxação 
 
 Relação entre o comprimento do corpo de 
prova (L), a espessura (w) e o número de 
Poisson 
 
φ Parâmetro entre 0 a 1  
 Coordenada na direção da espessura  
{} Vetor deformação  
{e} Deformação elástica  
 
{th} Deformação térmica 
 
{v} Deformação viscosa 
 
{Fem} Força mássica (gravidade)  
{Fea} Força nos pontos de apoio do corpo de prova  
[Ke] Matriz de rigidez do elemento  
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Existe uma variedade de produtos cerâmicos cuja microestrutura 
é formada por partículas cristalinas dispersas em uma fase vítrea. Como 
exemplo podem-se citar porcelanatos, porcelanas, e diversos tipos de 
materiais vitrocerâmicos. 
O porcelanato, muitas vezes também citado na bibliografia como 
grés porcelanato ou grés porcelânico, é uma placa cerâmica destinada à 
construção civil, podendo revestir pisos e paredes, tanto em ambientes 
internos quanto externos. De acordo com normas técnicas nacionais 
(ABNT, 2007) e internacionais (ISO, 2012), uma placa cerâmica é 
considerada um porcelanato quando a sua absorção de água é menor ou 
igual a 0,5%, segundo ensaios normatizados. 
Em termos técnicos, o porcelanato é um produto vitrificado, 
formado por uma mistura de materiais plásticos, fundentes e inertes. O 
termo “cerâmica triaxial” se refere a um material cerâmico que pode ser 
produzido a partir de uma combinação de três tipos de matérias-primas 
com propriedades distintas. Assim, na produção de porcelanatos, as 
matérias-primas triaxiais correspondem a argilominerais (plásticos), 
feldspatos ou feldspatóides (fundentes) e quartzo (inerte) (Sánchez et al., 
2010). 
As porcelanas são materiais cerâmicos com uma microestrutura 
muito similar ao porcelanato. A principal diferença está no seu 
processamento, mais precisamente durante a sinterização, que no caso 
das porcelanas é realizada de forma muito mais lenta. Ciclos térmicos de 
sinterização em porcelanas podem variar entre 12 a 24 h e temperaturas 
entre 1300-1400 oC (Iqbal et al., 1999). Por outro lado, ciclos térmicos 
de porcelanatos geralmente têm duração menor que 1 h, com 
temperatura máxima em torno de 1200 oC (Sánchez et al., 2010). 
Por sua vez, porcelanas dentárias são usadas como materiais de 
restauração dentária, com o objetivo de melhorar a estética facial. 
Geralmente são formadas por feldspatos com a adição de partículas 
cristalinas. A adição de partículas cristalinas às porcelanas dentárias tem 
como objetivo melhorar suas propriedades mecânicas, sem sacrificar a 
parte estética do material (Hondrum, 1992). 
Os materiais vitrocerâmicos são produzidos por uma cristalização 
controlada, através de uma nucleação e crescimento dos cristais. A 
grande variedade de composição dos materiais vitrocerâmicos 
proporciona uma vasta gama microestrutural com respectivas 
propriedades técnicas, possibilitando aos materiais vitrocerâmicos serem 
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usados em uma grande variedade de aplicações (De Oliveira et al., 1998;  
Hausöl et al., 2010;  Casasola et al., 2011). 
Devido à interação entre as matérias-primas e o processamento, 
os materiais cerâmicos tradicionais se caracterizam por apresentar uma 
microestrutura extremamente complexa. A microestrutura final da 
cerâmica, bem como suas propriedades mecânicas apresentam forte 
relação com as matérias-primas e os parâmetros do processamento, 
como a conformação e a sinterização. (Pyda, 1997;  Lee et al., 2005;  
Martín-Márquez et al., 2010;  Lodins et al., 2011). 
Em virtude das excelentes propriedades tecnológicas dos 
materiais cerâmicos como porcelanatos, porcelanas, vitrocerâmicos e 
compósitos, a produção industrial desses materiais vem aumentando nos 
últimos anos. No entanto, o interesse comercial por esses produtos 
geralmente não é acompanhado por um crescente número de trabalhos 
de pesquisa de qualidade relacionados com o aperfeiçoamento das suas 
propriedades técnicas. 
O presente trabalho está dividido em três partes. Na primeira 
parte, estudam-se as tensões residuais macroscópicas. Na segunda parte, 
discute-se o comportamento do módulo de elasticidade de materiais 
cerâmicos com a temperatura. Na parte final, sobre propriedades 
mecânicas, apresenta-se o efeito da adição de partículas cristalinas sobre 
a resistência à flexão, tenacidade à fratura e sobre o tamanho do defeito. 
No intuito de compreender melhor a relação entre as matérias-
primas, a microestrutura e as propriedades finais de um material 
cerâmico, Correia et al. (2006, 2008) aplicaram conceitos de estatística 
nos estudos de materiais cerâmicos. Foram analisadas propriedades 
como absorção de água, porosidade aberta e fechada e resistência 
mecânica de porcelanas triaxiais (Correia et al., 2006). Foi possível 
prever a porosidade fechada como função das matérias-primas utilizadas 
(Correia et al., 2008). 
Dehoff et al. introduziram conceitos sobre o estudo das tensões 
residuais em porcelanas feldspáticas (Dehoff et al., 1989). 
Posteriormente, De Noni et al. estudaram o efeito das tensões 
macroscópicas e microscópicas sobre resistência mecânica de materiais 
porcelânicos (De Noni Jr et al., 2007). Foi comprovado que o 
porcelanato quando submetido à têmpera, comumente aplicada em 
vidros, tem sua resistência mecânica incrementada com a geração de 
tensão de compressão na superfície do material, conceito fundamental 
do processo de têmpera (Narayanaswamy et al., 1969). 
Apesar da ampla bibliografia referente aos trabalhos sobre 
tensões residuais, não foram encontrados trabalhos referentes à 
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simulação numérica das tensões residuais em materiais cerâmicos 
formados por fases cristalinas dispersas em uma matriz vítrea, 
microestrutura essa muito similar a porcelanato, porcelanas e 
vitrocerâmicos. 
Nesse sentido, a primeira parte desse trabalho estuda mais 
profundamente o processo de têmpera em materiais cerâmicos formados 
por partículas cristalinas dispersas em uma matriz vítrea. O processo de 
têmpera, que gera tensões de compressão na superfície do material, foi 
simulado teoricamente e seus resultados foram comparados com 
resultados experimentais obtidos com o método de relaxação de 
deformação por corte incremental. 
Com o estudo das tensões residuais macroscópicas objetiva-se 
desenvolver uma ferramenta matemática que possibilite a predição do 
incremento de resistência mecânica de um material, de acordo com suas 
propriedades termomecânicas e a velocidade de resfriamento utilizada. 
O desenvolvimento de tal ferramenta matemática possibilita o estudo da 
influência de partículas cristalinas como o quartzo, alumina e zirconita 
sobre o incremento de resistência mecânica vinculada às tensões 
residuais macroscópicas. Por outro lado, a ferramenta viabiliza o estudo 
da influência de cada propriedade termomecânica do material sobre as 
tensões residuais, possibilitando predizer quais propriedades do material 
têm maior efeito sobre o incremento das tensões residuais. 
Devido a escassez de trabalhos sobre as tensões residuais 
macroscópicas algumas perguntas ainda persistem, como:  
 Qual é o efeito da velocidade de resfriamento sobre a 
geração das tensões residuais? 
 Qual a faixa de temperatura na qual as tensões residuais 
são efetivamente geradas? 
 A adição de partículas cristalinas em uma matriz vítrea 
causa um incremento ou uma diminuição das tensões 
residuais macroscópicas na superfície do material? 
 A transformação alotrópica do quartzo apresenta efeito 
sobre as tensões residuais? 
 Qual a influência das propriedades termomecânicas do 
material sobre a tensão residual macroscópica? 
O capítulo sobre tensões residuais macroscópicas objetiva 
responder tais questões, melhorando o conhecimento sobre esse 
mecanismo de reforço mecânico de materiais cerâmicos. 
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Outra importante propriedade mecânica de materiais cerâmicos é 
o módulo de elasticidade ou de Young, cujo conhecimento é 
fundamental para o projeto e o processamento de um material cerâmico. 
Existem muitos trabalhos sobre o módulo de elasticidade de 
materiais cerâmicos. Schilling et al. estudaram a dependência do módulo 
de Young com a composição química de vidros do sistema anortita–
diopsídio–forsterita, mostrando que essa propriedade mecânica foi 
fortemente influenciada pela composição química do vidro (Schilling et 
al., 2001). Por sua vez, Rouxel estudou o comportamento do módulo de 
Young de vidros com a variação da temperatura, encontrando uma 
redução linear do módulo de elasticidade acima da temperatura de 
transição vítrea (Rouxel, 2007). Outros trabalhos também mostraram a 
relação entre o módulo de elasticidade e a microestrutura do material 
(Hashin, 1962;  Budiansky et al., 1976;  Boccaccini et al., 1997). 
Trabalhos relacionados com o módulo de elasticidade de 
materiais porcelânicos mostraram que o comportamento dessa 
propriedade mecânica pode estar relacionado com o quartzo presente na 
microestrutura do material (Štubňa et al., 1992;  Štubňa et al., 2007;  
Oliveira et al., 2012). 
No entanto, trabalhos sobre o efeito das partículas cristalinas de 
quartzo, alumina e zirconita e também do tipo de resfriamento sobre 
comportamento do módulo de elasticidade com a variação da 
temperatura não foram encontrados na bibliografia. 
Nesse sentido, a segunda parte desse trabalho objetiva estudar o 
comportamento do módulo de elasticidade com a variação da 
temperatura para materiais cerâmicos formados por uma matriz vítrea 
com partículas cristalinas dispersas. Com isso, objetiva-se responder 
algumas perguntas como: 
 A composição química desses materiais afeta o módulo 
de elasticidade? 
 O tipo de resfriamento utilizado tem influência sobre o 
módulo de elasticidade? 
 Qual o papel do quartzo sobre o comportamento do 
módulo de elasticidade com a variação da temperatura? 
Por outro lado, muitos materiais cerâmicos são submetidos a 
esforços mecânicos durante sua aplicação. Portanto, o incremento das 
propriedades mecânicas como a resistência mecânica à flexão e a 
tenacidade à fratura de materiais cerâmicos é de suma importância para 
prolongar a vida útil desses materiais. 
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É clara a relação entre a microestrutura do material e suas 
propriedades mecânicas. No entanto, o efeito das partículas cristalinas 
sobre o reforço e/ou deterioração da microestrutura é tema de 
discordância em muitos trabalhos. Em alguns deles, encontrou-se um 
reforço microestrutural provocado pelas partículas de quartzo, 
incrementando assim a resistência mecânica do material (Bragança et 
al., 2006;  De Noni Jr. et al., 2009). Outro trabalho mostrou que pode 
existir um tamanho e uma fração volumétrica ideal de quartzo na qual as 
propriedades mecânicas são incrementadas (Stathis et al., 2004). Em 
contrapartida, outros trabalhos mostraram que a adição de partículas 
cristalinas de quartzo deteriorou a microestrutura do material, 
provocando trincas periféricas e/ou interiores às partículas de quartzo, 
com consequente redução da resistência mecânica (Warshaw et al., 
1967;  Cavalcante et al., 2004;  Martín-Márquez et al., 2010). 
Existem muitos estudos sobre o reforço ou deterioração 
microestrutural provocado pelas partículas cristalinas de quartzo e 
alumina a uma matriz vítrea. No entanto, o presente trabalho utiliza uma 
matriz vítrea com uma microestrutura mais simples (homogênea), 
possibilitando dessa forma estudar a influência dessas partículas 
cristalinas sobre as propriedades mecânicas de forma mais isolada. 
Nesse sentido, a última parte deste trabalho objetiva estudar o 
efeito da adição de partículas cristalinas (quartzo, alumina e zirconita) 
sobre propriedades mecânicas de materiais cerâmicos como a resistência 
mecânica à flexão, a tenacidade à fratura e também sobre o tamanho do 
defeito encontrado na microestrutura desses materiais. 
Esse capítulo objetiva também responder algumas dúvidas sobre: 
 A adição de partículas de quartzo, alumina e zirconita 
pode reforçar a microestrutura desses materiais 
cerâmicos, aumentando assim sua resistência mecânica? 
 Qual o efeito da adição dessas partículas cristalinas sobre 
a tenacidade à fratura dos materiais? 
 O tamanho do defeito microestrutural tem relação com a 
diferença do coeficiente de expansão térmica entre a 
matriz e a partícula cristalina? 
 O tamanho do defeito microestrutural possui relação com 
a velocidade de resfriamento utilizado? 
Para cada capítulo será apresentada previamente uma introdução 
dos conceitos básicos sobre o tema exposto, bem como os materiais 




1.1 OBJETIVO GERAL 
 
O objetivo principal deste trabalho é o estudo das propriedades 
mecânicas de compósitos cerâmicos com matriz vítrea através do 
controle de parâmetros do processo que levem a uma microestrutura 
adequada. 
 
1.2 OBJETIVOS ESPECÍFICOS 
 
 Simular teoricamente o processo de têmpera; 
 Estudar o efeito das partículas cristalinas sobre o processo de 
têmpera; 
 Estudar o efeito das partículas cristalinas sobre o módulo de 
elasticidade; 
 Estudar o efeito das partículas cristalinas sobre a resistência 









O material em estudo é formado por uma fase vítrea (matriz) com 
partículas cristalinas dispersas. 
Com o objetivo principal de tornar a microestrutura dos materiais 
em estudo o mais homogênea possível, selecionou-se um feldspato 
sódico de alta pureza, com pouco quartzo residual, rico em óxido de 
sódio e pobre em óxido de potássio (Mario Pilato, Espanha). Acredita-se 
que uma microestrutura mais homogênea da matriz possa evidenciar 
melhor o efeito de cada partícula cristalina adicionada sobre as 
propriedades mecânicas. 
Como partículas cristalinas, selecionaram-se o quartzo, alumina e 
zirconita. Dois motivos estão vinculados a essa escolha: (i) 
disponibilidade – as partículas cristalinas de quartzo, alumina e zirconita 
são muito utilizadas para a fabricação de materiais cerâmicos; (ii) 
compatibilidade – a diferença entre o coeficiente de expansão térmica 
(CTE) da matriz e das partículas cristalinas pode afetar as propriedades 
técnicas do produto final (Ohya et al., 1999;  Iqbal et al., 2000;  
Chmelík et al., 2011). Nesse sentido, selecionou-se uma partícula 
cristalina com um CTE menor que o da matriz, zirconita; outra partícula 
cristalina com um CTE próximo ao da matriz, alumina; e por fim, uma 
partícula cristalina com um CTE maior que o da matriz, quartzo. 
O quartzo selecionado (Sibelco, Espanha) teve quatro tamanhos 
de partículas: SE-500, SE-100, SE -12 e o SE-8. A alumina (Fepa-
Abrasives, Alemanha) teve dois tamanhos de partículas selecionados: F-
500 e a F-320, com tamanho médio de partículas (D50) muito próximo 
do quartzo SE-100 e SE-8, respectivamente. A zirconita, ou silicato de 
zircônio (Guzman Global SL, Espanha) também teve dois tamanhos de 
partículas selecionados: Armil 500 e Armil 100. A zirconita Armil 500 
possui tamanho médio de partícula próximo ao do quartzo SE-100 e a 
zirconita Armil 100 foi moída para aproximar-se do D50 do quartzo SE-










Tabela 1: Tamanho médio das partículas de quartzo. 
 
Quartzo D50 (m) 
SE-500 3,4 ± 0,5 
SE-100 13,4 ± 0,6 
SE-12 20,4 ± 1,1 
SE-8 31 ± 4 
 




Para a determinação do tamanho de partículas dos materiais, 
utilizou-se um equipamento de difração a laser (Mastersizer 2000, 
Malvern), com faixa de medição entre 0,02 a 2000 m. 
Para a determinação das fases cristalinas foi utilizado um 
difratômetro (Bruker Theta-Theta, modelo D8 Advance). Os parâmetros 
de medida dependeram de cada amostra, a voltagem variou entre 30 e 40 
kV, a intensidade entre 40 e 45 mA, a constante de tempo entre 0,5 e 1,2 s, 
o tamanho do passo variou entre 0,015 e 0,02o e o ângulo desde 2= 5º até 
2= 90º. 
Para o estudo da microestrutura dos corpos de prova, foi utilizado 
um microscópio eletrônico de varredura (FEI Quanta 200 ESEM FEG), 
com uma microssonda acoplada (EDAX Genesis 7000 SUTW EDX) para 
a análise química das amostras. 
Para a determinação da temperatura de transição vítrea, da 
temperatura de meia esfera e do coeficiente de expansão térmica a altas 
temperaturas foi utilizado um dilatômetro sem contato (Misura HSM, 
model M3M1600.80.2). 
Para a medição do coeficiente de expansão térmica a baixas 
temperaturas (T < 800 oC) foi utilizado um dilatômetro de contato 
(Adamel-Lhomargy, modelo DI-24). 
A variação do módulo de elasticidade com a temperatura foi 
determinado utilizando uma técnica que mede a frequência natural de 
vibração do material (Grindosonic J.W. Lemmens, modelo MK5I). 
Para a determinação da tensão de ruptura dos materiais foi 
utilizado uma máquina de ensaio universal (Instron, modelo 6027). 
A tenacidade do material, em modo I (KIc), foi medida utilizando 
a técnica SENB (Single Edge Notched Beam). Para a medição do 
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tamanho do defeito provocado artificialmente (entalhe), um microscópio 
ótico (Nikon SMZ-U) foi empregado. 
 
2.2.2 Medida experimental das tensões residuais  
 
A técnica de relaxação de deformações por corte incremental (Lu, 
1996;  Prime, 1999;  Aydiner et al., 2003) consiste na adesão de um 
extensômetro no corpo-de-prova com posteriores cortes incrementais de 
tamanho conhecido (ai), medindo a deformação do extensômetro 
posicionado ao lado oposto ao entalhe (gi). A deformação livre (f) do 
extensômetro pode-se decompor em uma combinação linear de 
Polinômios de Legendre (Pk), segundo a Equação 1. 
 
Equação 1   









onde: np é o número de polinômios de Legendre;  é a coordenada na 
direção da espessura, (= -1) para a superfície inferior e (= 1) para a 
superfície superior e k os coeficientes dos Polinômios de Legendre (não 
conhecidos). 
 
 As constantes k se calculam a partir dos valores de ai e gi com 
auxílio de “funções de calibração” determinadas previamente mediante 
cálculos por elementos finitos de acordo com a geometria do corpo-de-
prova e a posição relativa do entalhe/extensômetro. Assim, a partir de k 
pode-se calcular o perfil de tensões residuais macroscópicas em uma 
seção transversal do material r (z) estabelecendo uma relação simples 
entre a deformação e o módulo de elasticidade (E) do material. Além 
disso, em materiais cerâmicos as tensões residuais podem ser descritas 
geralmente utilizando o termo de segundo grau, como mostrado na 
Equação 2. 
 
 Equação 2 
2
r k k 2 2 sfc 2 sfc
k 2





               
 
A tensão residual na superfície do material é sfc 2E    . 
Portanto, o perfil completo das tensões residuais na seção transversal do 
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material pode ser descrito unicamente como função da tensão na 
superfície ( sfc ).  
Na Figura 1 e Figura 2 são ilustrados, respectivamente, o método 
de corte incremental e a deformação do corpo-de-prova devido à 
relaxação de tensões. 
 
 
Figura 1: Esquema experimental do método de relaxação de deformações por 
corte incremental: Corpo de prova (P1); extensômetro (P2); disco de corte (P3) 
e morsa (P4). (De Noni Jr., 2007) 
 
 
Figura 2: Fundamentos do método de relaxação de deformações por corte 
incremental. (De Noni Jr. et al., 2008b) 
 
2.2.3 Medida do módulo de elasticidade  
 
Para medir o comportamento do módulo de elasticidade com a 
temperatura foi utilizada a técnica de excitação por impulso (Roebben et 
al., 1997). Essa técnica é baseada em submeter o material a uma 
excitação mecânica. Imediatamente, quando o material tem um 
comportamento elástico, esse responderá à excitação produzindo uma 
vibração mecânica transitória. A frequência dessa vibração depende da 
massa, geometria e do módulo de elasticidade do material. 
O aparelho capta a frequência de vibração natural do material, e 
juntamente com a massa e a geometria do corpo de prova pode-se medir 
o módulo de elasticidade do material. Um forno foi acoplado ao 
aparelho possibilitando a medição do módulo de elasticidade com a 
variação da temperatura. 
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Esta técnica possui algumas vantagens como ser um ensaio não 
destrutivo, com alta resolução e com excelente reprodutibilidade dos 
ensaios, possibilitando medir materiais com módulo de elasticidade 
entre 50 MPa a 1000 GPa, amostras entre 0,1 g a 1 ton e temperaturas 
entre -265 a 1200 oC. 
A Figura 3 mostra o equipamento (Grindosonic) utilizado para 
medir o módulo de elasticidade dos materiais em altas temperaturas. 
 
 
Figura 3: Equipamento utilizado para medir o módulo de elasticidade dos 
materiais em altas temperaturas (700 oC). 
 
De acordo com a norma internacional (Astm, 2009), o módulo de 
elasticidade pode ser calculado segundo a Equação 3. 
 










E: módulo de elasticidade (GPa) 
 relação entre o comprimento do corpo de prova (L), a espessura (w) e 
o número de poisson do material 
L: comprimento do corpo de prova (mm); 
w: espessura (mm); 
 densidade aparente (g/mm³); 




2.2.4 Medida da resistência mecânica e tenacidade  
 
Para medir a resistência mecânica dos materiais em estudo foi 
utilizado o método de flexão em três pontos. Esta técnica consiste em 
submeter à superfície do corpo de prova a um estado de tração 
provocando consequentemente seu rompimento. A Figura 4 mostra o 
teste de flexão em três pontos. 
 
 
Figura 4: Teste de resistência à flexão em três pontos. (Tutluoglu et al., 2011) 
 
Para o cálculo da resistência mecânica à flexão utiliza-se a 
Equação 4. 
 









σt: resistência mecânica à flexão (MPa) 
Fm: força máxima (N) 
S: distância entre os pinos inferiores (mm) 
u: largura do corpo de prova (mm) 
w: espessura do corpo de prova (mm) 
 
O fator crítico de intensidade de tensões, em modo I (KIc), 
também chamado de tenacidade à fratura, foi medido com a técnica 
SENB (Single Edge Notched Beam). Essa técnica consiste em provocar 
um defeito artificial no material para posteriormente medir sua 
resistência mecânica de acordo com o defeito de tamanho conhecido. 
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A equação de Griffith, Equação 5, relaciona a tenacidade do 
material com sua resistência mecânica. A Figura 5 mostra o ensaio de 
flexão em três pontos com o respectivo defeito (a) provocado 
artificialmente no corpo de prova.  
 
Equação 5   1/20. .Ic tK Y a  
 
onde: 
KIc: tenacidade à fratura (MPa∙m1/2) 
Y: fator de calibração da mecânica da fratura 
a0: tamanho do defeito natural de Griffith (m) 
 
 
Figura 5: SENB (Single Edge Notched Beam), geometria do corpo de prova e 


























Entende-se por tensões residuais, as tensões existentes em um 
corpo sem que sobre ele estejam agindo quaisquer forças externas. As 
tensões residuais podem ser benéficas ou deletérias às estruturas e 
equipamentos, dependendo de sua magnitude, sinal e distribuição (Lu, 
1996). 
As tensões residuais se classificam de acordo com sua amplitude 
de atuação: macroscópicas, quando se manifestam ao longo de vários 
grãos do material ou por toda sua espessura; microscópicas, quando se 
manifestam através de um grão, ou parte dele, entre fases ou grãos 
dispersos em uma matriz. Finalmente, existem as tensões que se 
manifestam em escala interatômica (Lu, 1996). 
As tensões residuais em materiais cerâmicos podem ser geradas 
durante o processo de sinterização. A sinterização de materiais 
cerâmicos é um tratamento térmico que consiste em um aquecimento 
inicial, seguido de um tempo de permanência a máxima temperatura e 
finalmente um resfriamento, o qual pode ser lento ou rápido. O 
resfriamento rápido é comumente chamado de têmpera (quenching). Por 
um lado a têmpera apresenta a vantagem de acelerar significativamente 
o processo de produção; por outro lado, pode melhorar a resistência 
mecânica devido à geração de uma tensão de compressão permanente 
aplicada à superfície do material. Essa tensão permanente presente no 
material é chamada de tensão residual. 
A tensão residual na superfície do material pode assumir tanto 
valores positivos (tração) quanto negativos (compressão). Tensões de 
tração na superfície deterioram o material, reduzindo sua resistência 
mecânica à tração; enquanto que tensões de compressão na superfície 
reforçam o material, aumentando sua resistência mecânica à tração. 
O processo de têmpera, frequentemente aplicado em vidros 
(Navarro, 2003;  Mcmaster, 2008), tem o objetivo de aumentar a 
resistência mecânica gerando tensões de compressão na superfície. Esse 
processo envolve um resfriamento rápido desde altas temperaturas até a 
temperatura ambiente. 
A Figura 6 mostra a sequência de geração das tensões residuais 





Figura 6: Mecanismo de geração de tensões residuais, (a) resfriamento inicial da 
superfície, (b) retração na superfície e relaxação no centro, (c) estado rígido na 
superfície e retração no centro e (d) estado de tensões residuais. 
 
Durante o estágio inicial da têmpera, a superfície do material 
resfria mais rapidamente que seu interior, e em poucos segundos a 
diferença de temperatura entre o centro e a superfície atinge um 
máximo. Então, o interior resfria mais rapidamente que a superfície, até 
o equilíbrio térmico ser estabelecido a temperatura ambiente. 
Inicialmente, portanto, a retração na superfície é maior que a do centro 
do material. Essa diferença de retração tende a provocar tensões de 
tração na superfície e compressivas no centro. Porém, materiais com 
alto percentual de fase vítrea não apresentam um comportamento 
elástico: em altas temperaturas as tensões são relaxadas, quanto maior a 
temperatura, maior a velocidade de relaxação. Assim, grande parte das 
tensões induzidas em altas temperaturas é relaxada, enquanto que a 
maioria das tensões induzidas em estágios posteriores do resfriamento 
permanece quando o material está à temperatura ambiente 
(Narayanaswamy et al., 1969). 
Trabalhos anteriores mostraram que em materiais cerâmicos 
como porcelanatos (De Noni Jr et al., 2007;  De Noni Jr. et al., 2008b) 
submetidos a resfriamentos rápidos apresentam tensões residuais 
macroscópicas na superfície. Este comportamento foi evidenciado 
devido a um notável aumento da força de ruptura do material. A geração 
de tensões residuais macroscópicas também foi encontrada em outros 
tipos de estruturas e materiais, como as porcelanas dentárias (Dehoff et 
al., 1989;  Asaoka et al., 1992;  Dehoff et al., 1992), compósitos 
laminados cerâmicos (Chartier et al., 1995;  Shaw, 1998), termoplásticos 




A otimização das propriedades mecânicas de materiais cerâmicos 
tem sido objetivo de muitos trabalhos (Warshaw et al., 1967;  Carty et 
al., 1998;  De Noni Jr., 2007). Uma forma, muito utilizada, de melhorar 
a resistência mecânica de materiais cerâmicos é a geração de tensões 
residuais de compressão na sua superfície. O presente capítulo objetiva 
estudar a geração de tensões residuais em materiais cerâmicos, 
compostos por uma matriz vítrea e partículas cristalinas de diferentes 
naturezas, como o quartzo, alumina e a zirconita. Para isso, foi 
desenvolvida uma ferramenta matemática a qual possibilita a predição 
das tensões residuais de acordo com a taxa de resfriamento empregada e 
as propriedades termomecânicas do material.  
O estudo das tensões residuais macroscópicas visa uma melhor 
compreensão da influência do tipo de resfriamento e do efeito das 
propriedades termomecânicas do material sobre as tensões residuais. Por 
outro lado, com a adição de quartzo, objetiva-se estudar o efeito da 
transformação alotrópica dessa fase cristalina sobre as tensões durante 
essa etapa do resfriamento. Os resultados de tensões residuais 
encontrados com a simulação numérica foram comparados com os 
resultados experimentais obtidos com a metodologia de relaxação de 
tensões por corte incremental. 
Ferramentas matemáticas foram desenvolvidas em trabalhos 
anteriores para o estudo das tensões residuais em materiais cerâmicos 
como vidros (Narayanaswamy et al., 1969;  Daudeville et al., 1998) e 
vidros metálicos (Aydiner et al., 2005). No entanto, trabalhos teóricos 
com uma comprovação experimental relativos a um material 
heterogêneo formado por uma matriz vítrea com partículas cristalinas 
dispersas não foram encontrados na bibliografia. 
Na seção 3.2.1 deste capítulo, descreve-se o modelo matemático 
usado para simular as tensões residuais, na seção 3.2.2 relacionam-se os 
materiais utilizados, a seção 3.2.3 descreve a preparação dos corpos de 
prova e sua respectiva caracterização. Nas seções 3.3.1 e 3.3.2 são 
apresentados os resultados relativos às tensões residuais da matriz vítrea 
pura. Já nas seções 3.3.3 e 3.3.4 estuda-se o efeito da incorporação de 
partículas de alumina e zirconita sobre as tensões residuais. Nas seções 
3.3.5 e 3.3.6 estuda-se o efeito da incorporação de partículas cristalinas 
de quartzo sobre as tensões residuais. A seção 3.3.7 estuda a influência 
das propriedades termomecânicas do material sobre as tensões residuais. 





3.2 MATERIAIS E MÉTODOS 
 
3.2.1 Modelo matemático 
 
Para o estudo do comportamento termomecânico de materiais 
cerâmicos heterogêneos durante o processo de resfriamento após sua 
sinterização, utiliza-se um modelo matemático composto por duas 
etapas: (i) problema térmico e (ii) problema mecânico. 
Para a resolução do problema térmico, utiliza-se a equação de 
transferência de calor em estado não estacionário, a qual usando as 
propriedades térmicas e geométricas do corpo de prova calcula-se o 
perfil de temperatura em uma seção transversal do material durante todo 
o processo de resfriamento. 
Para a resolução do problema mecânico, utiliza-se o perfil de 
temperaturas no interior do material juntamente com as leis de 
comportamento mecânico, que estabelecem uma relação entre as tensões 
e deformações do material. A partir desses dados, e levando em 
consideração as equações de equilíbrio mecânico, podem-se calcular os 
deslocamentos e finalmente, com a lei de Hooke, calcula-se a tensão 
residual no interior do material ao longo de todo o resfriamento. 









A transferência de calor em estado não estacionário é descrita na 
Equação 6 (Incropera et al., 1990): 
 
Equação 6  2p E
TC k T G
t






T: temperatura em um ponto do material em um dado instante (K) 
t: tempo (s) 
: densidade (kg/m³) 
Cp: calor específico (J/(kg∙K)) 
k: condutividade térmica (W/(m∙K)) 
GE: geração de calor (W/m³) 
 
O termo correspondente à geração de calor está relacionado com 
a geração e/ou liberação de calor por reações químicas. Durante a fase 
de resfriamento da sinterização todas as reações químicas importantes já 
ocorreram, portanto o termo GE apresenta valor zero. 
Para a resolução da Equação 6 é necessário conhecer as 
propriedades térmicas do material, a sua geometria e também a 
temperatura na superfície, essa última usada como condição de contorno 
para os cálculos numéricos. 
Durante a segunda etapa é resolvido o problema mecânico, 
determinando o deslocamento sofrido por cada ponto do material 
segundo suas propriedades mecânicas (lei de comportamento), curva 
dilatométrica, equação de equilíbrio e o perfil de temperatura. 
As equações de equilíbrio mecânico são provenientes do balanço 
de forças e momentos aplicados ao corpo de prova (Quiroga, 1990), e 
não depende do tipo do material e suas propriedades. A lei de 
comportamento estabelece uma relação entre a tensão e deformação para 
um material e é função do tipo de material. Uma lei de comportamento 
simples é a lei de Hooke (elasticidade linear), no entanto, esta lei é 
incapaz de descrever a geração de tensões durante o resfriamento de 
materiais vítreos com partículas cristalinas. Torna-se necessária uma 
componente não-elástica, por exemplo, a viscoelasticidade linear. Esta 
relação é encontrada na Equação 7 e Equação 8. 
 
Equação 7   e,x x
1
E












ɛe,x: deformação elástica ao longo do eixo x 
E: módulo de elasticidade (Pa) 
σx: tensão normal sobre um plano perpendicular ao eixo x (Pa) 
ɛv,x: deformação viscosa ao longo do eixo x 
η: viscosidade (Pa∙s) 
 
Existem muitas equações que descrevem a viscosidade de 
materiais vítreos com a temperatura. A equação de Arrhenius, por 
exemplo, é adequada para descrever a viscosidade de vidros de albita 
(Scarfe et al., 1986;  Russell et al., 2003), mostrada na Equação 9. 
 
Equação 9   T0e

   
 
onde: 
η0: fator pré-exponencial (Pa∙s) 
Θ: constante (K) 
 
3.2.2 Resolução das equações 
 
3.2.2.1 Problema térmico 
 
Para a resolução do problema térmico em duas dimensões foi 
aplicado o método de diferenças finitas. Esse método se baseia na 
divisão de um sólido bidimensional em uma série de células, como 
mostrado na Figura 8. 
Existem diferentes variantes do método de diferenças finitas, 
dentre essas foi escolhida a implícita de direção alternante. O ponto de 
partida é a Equação 6 que em duas dimensões se escreve: 
 





   
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Figura 8: Esquema da malha utilizada na aplicação do método das diferencias 
finitas. 
 
Posteriormente se define a diferença central xTij como: 
 
















com similares equações para yTij. 
 
O método implícito de direção alternante permite calcular a 
temperatura no instante tn+tn (T'ij) a partir da temperatura no instante tn 
(Tij) operando em dois passos: 
 
Equação 13  
#
ij ij 2 # 2 #
ij x ij ij y ij
#
ij ij # 2 # # 2
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O primeiro passo é calcular T#ij a partir de Tij, enquanto que no 
segundo passo se determina T'ij a partir de T#ij. O símbolo # em #ij 
indica que a difusividade térmica () foi calculada a temperatura 
intermediária T#ij. 
Para a resolução do problema realizou-se 50 divisões tanto em x 













3.2.2.2 Problema mecânico 
 
A resolução do problema mecânico em duas dimensões foi feita 
utilizando-se o método de elementos finitos (MEF). O MEF se baseia 
em dividir o sólido em uma série de elementos; nesse caso utilizou-se 
um elemento tipo viga, que tem dois nós e cada um dos nós pode sofrer 
deslocamentos nas direções x (Ui) e y (Vi), e uma rotação no eixo z (i). 
Além desses graus de liberdade, os elementos utilizados 
apresentam a possibilidade de definir uma temperatura variável ao longo 
do eixo y, em uma série de camadas. Isso permite relacionar o cálculo 
térmico com o mecânico, pois somente é necessário definir como 
temperaturas internas aquelas obtidas na resolução do problema térmico. 
A incorporação de camadas ao elemento é também necessária para 
introduzir a deformação viscosa, que pode adotar uma distribuição 
arbitrária dentro do elemento. 
 
 
Equação 14: Esquema de elementos utilizado no cálculo mecânico. 
 
Em cada elemento pode-se definir o vetor deformação {}, que 
contém as deformações de cada uma das camadas: 
 
Equação 15:                e th v  
 
Onde {e} é a deformação elástica, {th} a térmica e {v} a 
viscosa. A deformação se pode expressar em função dos deslocamentos 
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As equações de equilíbrio podem ser escritas como: 
 
Equação 18           
T e e
m aV
B dV F F  
 
onde {Fem} é a força mássica (gravidade) e {Fea} é a força nos pontos de 
apoio do corpo de prova. 
As equações de elasticidade permitem calcular as tensões dentro 
de cada elemento: 
 
Equação 19                        e th vC E  
 
Substituindo a equação anterior na Equação 18 chega-se a: 
 
Equação 20
            
               
           
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Definindo a matriz de rigidez do elemento [Ke], temos: 
 
Equação 21         
Te
V
K B E B dV  
 
Equação 22                     e e e e e e e em th v aK U F F F F F F  
 
Finalmente integrando para todos os elementos: 
 
Equação 23       K U F  
 
A Equação 23 contém a deformação viscosa {v}. Essa 
deformação deve ser calculada mediante integração da Equação 8. 
Existem diferentes métodos de integração, foi aplicando o método 
implícito por apresentar maior estabilidade. Para cada instante de tempo, 
o método implícito supõe realizar o seguinte cálculo iterativo: 
A partir do vetor de deformação viscosa no instante tn ({v0}), e a 
partir dele se calcula {v1}: 
 
Equação 24   
     
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Nas equações anteriores o ponto representa derivada em função 
do tempo. Posteriormente descreve-se o método iterativo propriamente 
dito: 
 
Equação 25  
     
       


   




v v n 1
j 1 0 0 j





Onde φ é um parâmetro compreendido entre 0 (método explícito) 
e 1 (método totalmente implícito); para os cálculos foi utilizado φ=0,5. 
Esse procedimento se interrompe quando se alcança a convergência. 
O esquema anterior resolve problemas quando a viscosidade é 
muito baixa, já que nesses casos o fator que multiplica x na Equação 8 
é muito grande. Portanto, pequenas variações em x conduzem a 
grandes variações na derivada de v. 
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Para resolver o problema anterior se definiu um tempo de 
relaxação v como: 
 
Equação 26    v E
 
 
Onde v está relacionado com o tempo que demora para ocorrer a 
relaxação das tensões durante o resfriamento. Considerou-se que se v é 
inferior a certo valor limiar (v0), em torno a 1-5 s, as tensões se 
dissipavam de forma instantânea. Em todo caso, se comprovou que para 
os valores selecionados de v0 o resultado numérico não era modificado. 
 
3.2.2.3 A implementação do algoritmo 
 
Para a resolução das equações indicadas anteriormente se 
desenvolveu um programa em C++, utilizando o compilador Microsoft 
Visual Studio 2010, o framework wxWidgets e as bibliotecas Boost. 
Todos os direitos autorais são reservados ao Professor Vicente 




Feldspato sódico (Mario Pilato) foi utilizado para o 
desenvolvimento de uma matriz vítrea, de vidro de albita, com baixa 
porosidade e pouca fase cristalina residual após sua sinterização. 
Partículas cristalinas de quartzo (Sibelco), alumina (Fepa 
Abrasives) e zirconita (Guzman Global) foram selecionadas para o 
estudo da influência das suas propriedades sobre as tensões residuais 
macroscópicas. As respectivas análises químicas são mostradas na 




















 (% em 
massa) 
Alumina 
 (% em 
massa) 
Zirconita 
 (% em 
massa) 
SiO2 69,90 98,9 <0,1 32,80 
Al2O3 18,70 0,51 99,2 0,25 
ZrO2 --- --- --- 66,20 
Fe2O3 0,06 0,05 0,04 0,06 
TiO2 0,12 --- <0,01 0,11 
CaO 0,50 0,03 0,02 0,04 
MgO 0,10 --- <0,01 --- 
Na2O 10,00 0,01 0,48 --- 
K2O 0,30 0,06 <0,01 --- 
P2O5 --- --- <0,01 0,11 
Outros 0,02 0,17 0,01 0,20 
Perda ao 
fogo 0,30 0,27 0,11 0,23 
 
Utilizaram-se dois tipos de quartzos: SE-100 e SE-8 (de mesma 
composição química), tornando-se esses os tamanhos de partículas 
padrões. A partir da definição do tamanho de partícula do quartzo foram 
selecionadas as aluminas e as zirconitas com tamanho de partícula 
semelhante. A alumina F500 e a alumina F320, de mesma composição 
química, foram selecionadas para o trabalho. O silicato de zircônio 
Armil 500 e o silicato de zircônio Armil 100, também de mesma 
composição química, foram selecionados. O silicato de zircônio Armil 
100, cujo diâmetro médio de partículas é próximo a 100 m foi moído 
até que sua granulometria se aproximasse do quartzo SE-8. A Figura 9 
mostra as distribuições granulométricas de todas as fases cristalinas 





Figura 9: Comparativo entre a distribuição de tamanho das partículas cristalinas 
utilizadas. 
 
Duas frações volumétricas de partículas cristalinas de quartzo 
foram usadas para o estudo da sua influência sobre as tensões residuais. 
Para a alumina e a zirconita, somente uma fração volumétrica foi 
estudada. A Tabela 3 mostra as frações volumétricas de cada fase 
cristalina, o tamanho das partículas utilizadas juntamente com a 



















































Tabela 3: Frações volumétricas dos constituintes e a respectiva 













SE100 SE8 F500 F320 A500 A100* 
Matriz 100,0       
M20Qf 81,5 18,5      
M20Qg 81,5  18,5     
M20Af 81,5   18,5    
M20Ag 81,5    18,5   
M20Zf 81,5     18,5  
M20Zg 81,5      18,5 
M40Qf 62,4 37,6      
M40Qg 62,4  37,6     
*A zirconita A100 foi moída. 
 
3.2.4 Processamento e caracterização 
 
O tamanho inicial das partículas de feldspato sódico foi reduzido 
em moinho planetário de alumina, utilizando água e carga de bolas 
também de alumina. O tempo de moagem foi de 30 min com uma 
velocidade de rotação de 260 rpm, resultando em um diâmetro médio de 
partículas de aproximadamente 6 m. Então, o feldspato moído foi seco 
e posteriormente granulado com 8% em massa de uma solução aquosa 
com 5% em massa de PVA (álcool polivinílico, Mowiol 4-88, peso 
molecular 31000 g/mol, SIGMA-ALDRICH ). O material resultante foi 
conformado por prensagem usando uma prensa uniaxial com pressão de 
35 MPa, resultando em corpos de prova com dimensão de 67 x 16,5 x 
5,5 mm. 
Para a incorporação das partículas cristalinas à matriz, estas 
foram homogeneizadas com o feldspato previamente moído durante 10 
min, utilizando água e três bolas grandes de alumina, implicando em 
uma carga não enérgica de bolas. Após a homogeneização o material foi 
seco, granulado e prensado da mesma forma citada anteriormente. 
A sinterização dos materiais foi realizada em forno elétrico 
(Pirometrol R-series, Espanha), com uma primeira taxa de aquecimento 
de 210oC/min entre a temperatura ambiente e 500oC, seguido de uma 
segunda taxa de aquecimento de 25oC/min até 1200oC. A temperatura 
máxima de sinterização foi ajustada para cada fase cristalina estudada, 
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coincidindo com a máxima densificação do material cerâmico. Essa 
temperatura máxima foi mantida por 6 min, seguida de três tipos 
diferentes de resfriamentos, relacionados abaixo: 
 
 Resfriamento lento (RL): Resfriamento dentro do forno, obtendo 
uma velocidade baixa de resfriamento do material; 
 Resfriamento misto (RM): Este resfriamento é dividido em duas 
etapas: (i) Resfriamento lento desde a temperatura máxima 
(~1200oC) até 650oC, (ii) seguido de uma têmpera até a temperatura 
ambiente, usando um fluxo de ar comprimido a 1 bar de pressão; 
 Resfriamento rápido (RR): Este resfriamento consiste da extração 
do corpo de prova do forno a máxima temperatura submetendo-o a 
uma têmpera até a temperatura ambiente, usando também um fluxo 
de ar comprimido a 1 bar de pressão. 
 
Os três tipos de resfriamento objetivaram o estudo da mudança da 
velocidade de resfriamento, promovendo (ou não) a geração de tensão 
residual. O fluxo de ar comprimido durante o resfriamento rápido foi 
incrementado até um nível que os corpos de prova não apresentassem 
fratura espontânea devido ao choque térmico, esse valor é respectivo a 
pressão de 1 bar. 
A temperatura na superfície dos corpos de prova do RL foi 
medida com dois termopares tipo K, situados próximos à superfície dos 
corpos de prova durante esse resfriamento. A Figura 10 mostra o 
equipamento utilizado para a realização do resfriamento rápido (RR) e 
resfriamento misto (RM). Para a medição da temperatura da superfície 
dos corpos de prova durante esses resfriamentos foi acoplado, a esse 
equipamento, um pirômetro ótico (Raytek, modelo MI320LTS).  
As temperaturas da superfície dos corpos de prova medidas 
durante os resfriamentos são as condições de contorno para o cálculo do 






Figura 10: Equipamento utilizado para a realização da têmpera, composto por 
dois pirômetros (superior e inferior), um tubo para a ventilação forçada (fluxo 
de ar) e um computador para a coleta dos dados da temperatura de resfriamento 
da superfície dos corpos de prova. 
 
3.3 RESULTADOS E DISCUSSÃO  
 
3.3.1 Caracterização do comportamento da matriz 
 
A Figura 11 mostra os resultados da temperatura na superfície 
dos corpos de prova da matriz durante os três tipos de resfriamentos. 
Comprovou-se a grande diferença entre os três tipos de resfriamentos 
utilizados. Para o RL, a temperatura na superfície alcançou a 
temperatura ambiente em mais de 50 min; enquanto que para o RR e o 



























Figura 11: Temperatura na superfície dos corpos de prova da matriz durante o 
RL, RM e RR. 
 
Para a medida experimental das tensões residuais foi utilizado o 
procedimento descrito na seção 2.2.2 deste trabalho. 
A Figura 12 mostra o perfil de tensões residuais para a matriz 
submetida aos resfriamentos lento, misto e rápido. O eixo da abscissa 
(x) refere-se à espessura do corpo de prova de forma normalizada, ou 
seja, 0,0 para a superfície inferior e 1,0 para a superfície superior. De 
acordo com os resultados experimentais, o resfriamento lento e o 
resfriamento misto causaram pouca tensão residual de compressão na 
superfície do material. Em contrapartida, o resfriamento rápido levou a 


























Figura 12: Medidas experimentais das tensões residuais da matriz, submetida ao 
RL, RM e RR. 
 
Para a determinação do perfil de tensões residuais em materiais 
cerâmicos heterogêneos é necessário conhecer o comportamento de 
algumas propriedades termomecânicas do material: 
 
 Coeficiente de expansão térmica (α) 
 Módulo de elasticidade com a temperatura (E) 
 Viscosidade (η) 
 Difusividade térmica efetiva (Deff) 
 
O coeficiente de expansão térmica da matriz foi obtido com um 
ensaio dilatométrico. Uma extrapolação linear acima da temperatura de 
transição vítrea foi feita até a temperatura de 1200 oC. O resultado 
encontrado está de acordo com a curva dilatométrica obtida com o 
equipamento Misura (microscópio óptico de calefação), o qual 
possibilita a medida da expansão térmica a altas temperaturas. 
A variação do módulo de elasticidade desde a temperatura 
ambiente até a temperatura de transição vítrea foi determinada com a 
técnica de excitação por impulso, descrita no item 2.2.3. Acima da 
temperatura de transição vítrea do vidro de albita (816 oC) (Ahrens, 


























vidro de albita foi descrito usando a relação encontrada por Rouxel 
(Rouxel, 2007) e mostrada na Equação 27. 
 









Tg: temperatura de transição vítrea (K) 
ETg: módulo de elasticidade do material na temperatura de transição 
vítrea (Pa) 
 
Finalmente foi usada uma lei aditiva (Oliveira et al., 2012) e 
dados bibliográficos (Ahrens, 1995;  Lakshtanov et al., 2007), para 
calcular o módulo de elasticidade efetivo do material acima da Tg, de 
acordo com a Equação 28. 
 




E v E  
 
onde: 
Eeff: módulo de elasticidade efetivo do material (GPa) 
vj: fração volumétrica do componente j 
n: número de componentes 
Ej: módulo de elasticidade do componente j na determinada temperatura 
(GPa) 
 
A viscosidade do vidro de albita apresenta um comportamento 
segundo Arrhenius, indicando que a energia de ativação não varia com a 
temperatura (Scarfe et al., 1986). Portanto, a viscosidade do vidro de 
albita pode ser expressa por: 
 
Equação 29      a0
Eln ln
RT
     
 
onde: 
Ea: energia de ativação (J/mol) 
R: constante universal dos gases (J/(mol∙K)) 
 
Com isso, a viscosidade do vidro de albita pode ser descrita 
conhecendo somente a viscosidade em duas temperaturas características 
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(Magrini et al., 1979;  Neves et al., 1998). A Tabela 4 mostra as 
temperaturas características de transformação vítrea (Tg) e a temperatura 
de meia esfera (T1/2), relacionadas com as respectivas viscosidades 
usadas para a determinação da curva completa da viscosidade da matriz. 
A temperatura de transição vítrea foi obtida com um ensaio de 
dilatometria de contato e a temperatura de meia esfera foi obtida com o 
microscópio óptico de calefação (Misura). 
 
Tabela 4: Temperaturas características e sua respectiva viscosidade 








Tg 1012 816 
T1/2 103,5 1465 
 
Um material composto por uma matriz vítrea e fases cristalinas 
dispersas é considerado um material com uma microestrutura 
heterogênea. Assim, a consideração de uma difusividade térmica de um 
componente isolado se torna errônea. Portanto, o método EMT 
(Effective medium theory) (Landauer, 1952;  Davis et al., 1975;  Carson 
et al., 2005;  Wang et al., 2008) foi utilizado para determinar a 
condutividade térmica efetiva do material composto pela matriz vítrea, 
partículas cristalinas e poros. Este método assume uma distribuição 
randômica dos componentes na mistura e pode ser expresso de acordo 
com a Equação 30: 
 












kj: condutividade térmica do componente j (W/(m∙K)) 
keff: condutividade térmica efetiva (W/(m∙K)) 
 
Dados bibliográficos da condutividade térmica do vidro de albita, 
cristal de albita (Hofmeister et al., 2009), cristal de quartzo (Gibert et 
al., 2009) e do ar (Weast, 1974), foram usados para calcular a 
condutividade térmica efetiva da matriz. 
O modelo EMT relaciona a condutividade térmica de cada 
componente com a condutividade térmica efetiva do material. De acordo 
com a bibliografia (Gibert et al., 2009), a difusividade térmica efetiva 
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pode ser calculada pela Equação 31. A densidade de cada componente 
foi considerada dependente da temperatura, segundo (Ohno et al., 2006;  
Hofmeister et al., 2009). A capacidade calorífica também foi 
considerada dependente da temperatura, de acordo com os trabalhos de 
(Hemingway, 1987;  Hofmeister et al., 2009). 
 









A Figura 13(a) mostra a curva de expansão térmica linear da 
matriz. A Figura 13(b) mostra o comportamento do módulo de 
elasticidade da matriz durante o resfriamento. A Figura 13(c) mostra o 
comportamento da viscosidade e a Figura 13(d) mostra o coeficiente 




















































































Figura 13: Expansão térmica linear da matriz (a), comportamento do módulo de 
elasticidade (b), viscosidade da matriz (c), difusividade térmica efetiva da 
matriz (d). 
 
A Tabela 5 e a Figura 14 mostram, respectivamente, os resultados 
quantitativos e qualitativos das fases cristalinas e amorfa presentes na 
matriz. A matriz, após a sinterização do feldspato sódico segundo a 
curva de queima apresentada no item 3.3.1, apresentou um alto 
percentual de fase amorfa (vidro de albita). No entanto, houve a 
presença de fases cristalinas residuais, sendo estas de albita e quartzo. 
 








Quartzo (% em 
massa) 
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massa) 



































Figura 14: Difratograma da matriz, onde Ab = Albita (NaAlSi3O8) e Q = 
Quartzo (SiO2). 
 
3.3.2 Simulação do comportamento da matriz 
 
A Figura 15 mostra os resultados da parte térmica do modelo 
matemático, mostrando a diferença de temperatura entre o centro e a 
superfície do material (matriz). De acordo com resultados anteriores 
(Narayanaswamy et al., 1969), a diferença de temperatura entre o centro 
e a superfície do material conduz à geração das tensões residuais 
macroscópicas. A máxima diferença de temperatura foi obtida nos 
instantes iniciais do resfriamento rápido, entre 8 e 20 s, apresentando 
uma diferença de temperatura de aproximadamente 90 oC.  Em 
contrapartida, para os resfriamentos misto e o resfriamento lento foram 











































Figura 15: Diferença de temperatura entre o centro e a superfície da matriz, 
durante o RL, RM e RR. 
 
A Figura 16 mostra comparativamente os resultados das tensões 
residuais medidas experimentalmente e obtidas pela simulação 
numérica. O perfil parabólico durante a seção transversal do material 
está de acordo com resultados obtidos em trabalhos (Narayanaswamy et 
al., 1969;  Dehoff et al., 1989;  Asaoka et al., 1992;  Webb et al., 1996) 
anteriores. O perfil de tensão residual encontrado pela simulação 
numérica está de acordo com os medidos experimentalmente, para todos 



































Figura 16: Comparação entre os resultados experimentais e simulados para a 
matriz, durante o RL, RM e RR. 
 
Quando existiu uma pequena diferença de temperatura entre o 
centro e a superfície do material (RL e RM), pouca tensão residual foi 
gerada. Em contrapartida, durante o resfriamento rápido, onde ocorreu 
uma grande diferença de temperatura entre o centro e a superfície, 
existiu uma grande geração de tensão residual ao longo da seção 
transversal do material. 
Ambos os resultados, experimentais e teóricos, mostraram que a 
compressão na superfície do material está concentrada a 20% de sua 
espessura total, esta tensão de compressão auxilia no aumento da 
resistência mecânica do material, como reportado em trabalhos 
anteriores (De Noni Jr et al., 2007;  De Noni Jr. et al., 2008b). Portanto, 
a matriz quando submetida ao resfriamento rápido, apresentou um 
incremento na resistência mecânica de 19 MPa quando comparada ao 
mesmo material submetido ao resfriamento lento ou ao resfriamento 
misto. 
Quando não existiu um grande gradiente térmico na seção 
transversal do material a altas temperaturas, não foram geradas elevadas 
tensões residuais. Resultados similares também foram encontrados em 
trabalhos anteriores (De Noni Jr., 2007), nos quais as tensões residuais 
foram geradas com altas taxas de resfriamento em um intervalo de 






























A Figura 17 mostra a tensão normalizada para a matriz, quando 
submetida ao resfriamento rápido. De acordo com os resultados, 
aproximadamente 70% da tensão residual do material foi gerada em um 
intervalo estreito de temperatura, compreendido entre 850 e 700 oC. Este 
intervalo de temperatura coincide com a temperatura de transformação 
vítrea do vidro de albita, equivalente a 816 oC (Webb et al., 1996),  onde 
ocorreu um incremento significativo das tensões residuais. 
 
 
Figura 17: Tensão normalizada para a matriz durante o resfriamento rápido, 
eixo da abcissa refere-se à temperatura na superfície do corpo de prova. 
 
Durante o resfriamento, o material suporta diferentes tipos de 
tensões, como as tensões geradas por um gradiente térmico e as tensões 
viscosas. A deformação viscoelástica é responsável pela tensão residual 
à temperatura ambiente, pois as tensões térmicas desaparecem quando o 
estado isotérmico é alcançado na seção transversal do material. 
A Figura 18 mostra a deformação viscosa em função da 
temperatura de resfriamento, juntamente com a diferença de temperatura 
entre o centro e a superfície do material. Quando se iniciou o 
resfriamento rápido a deformação viscosa sofreu um grande incremento 
enquanto a diferença de temperatura entre o centro e a superfície estava 
aumentando. Este comportamento foi observado até a diferença de 
temperatura começar a se estabilizar e logo diminuir. Neste momento, a 
deformação viscosa atingiu seu máximo, em torno de 980 oC. Assim que 
























sofreu uma pequena redução, a qual pode ser explicada devido a baixa 
viscosidade do material nessa temperatura, possibilitando a relaxação 
das deformações sofridas anteriormente. Quando a temperatura 
diminuiu de 850 oC, acarretando em um incremento de viscosidade, a 
deformação viscosa permaneceu estável até a temperatura ambiente. A 
faixa de temperatura onde a deformação viscosa tornou-se estável foi 




Figura 18: Deformação viscosa e diferença de temperatura para a matriz, 
submetida ao RR. 
 
3.3.3 Efeito das partículas de alumina e zirconita 
 
No item 3.3.2 estudou-se a geração de tensões residuais na matriz 
vítrea pura. No presente subcapítulo objetiva-se estudar a influência da 
incorporação de partículas cristalinas de alumina e zirconita sobre as 
tensões residuais macroscópicas, comparando os resultados 
experimentais com os teóricos, obtidos com o modelo matemático 
apresentado. 
Partículas cristalinas de alumina e também de zirconita estão 
presentes em diversos materiais cerâmicos compostos por uma matriz 
vítrea e partículas cristalinas, como porcelanatos (Carty et al., 1998), 






























(Valerie, 1989). Apesar do grande número de trabalhos relacionados 
com o estudo do reforço microestrutural causado por partículas 
cristalinas (Warshaw et al., 1967;  Harada et al., 1996;  Todd et al., 
1999), não foram encontrados na bibliografia trabalhos sobre o efeito 
dessas partículas sobre a geração de tensões residuais macroscópicas. 
A Figura 19 mostra um comparativo entre os resultados da 
medição da temperatura na superfície da matriz juntamente com a 
temperatura na superfície dos materiais M20Af/g e M20Zf/g, durante o 
resfriamento rápido. Para os cálculos teóricos, o resfriamento lento dos 
materiais M20Af/g e M20Zf/g, foi considerado igual ao da matriz. O 
resfriamento misto não foi estudado para estes dois materiais, pois não 
existe transição alotrópica dessas fases cristalinas, durante o 
resfriamento, que modifiquem fortemente as suas propriedades 
termomecânicas (Ahrens, 1995). 
 
 
Figura 19: Temperatura na superfície dos corpos de prova M20Af/g e M20Zf/g 
durante o RR. 
 
De acordo com a Equação 2, a tensão residual na superfície do 
material é dada por sfc = -E2. Portanto, o perfil completo das tensões 
residuais pode ser expresso somente em função da tensão na superfície 
























residuais para os materiais M20Af/g e M20Zf/g submetidos ao 
resfriamento lento e rápido. 
 
 
Figura 20: Tensões residuais na superfície dos corpos de prova M20Af/g e 
M20Zf/g submetida aos resfriamentos lento e rápido. 
 
Para a obtenção de todas as propriedades termomecânicas dos 
materiais M20Af/g e M20Zf/g foram seguidas as mesmas metodologias 
utilizadas na seção 3.3.1 deste trabalho. 
As propriedades termomecânicas dos cristais de alumina e 
zirconita para os cálculos do módulo de elasticidade e a difusividade 
térmica efetiva, foram encontradas em trabalhos anteriores (Weast, 
1974;  Kanno, 1989;  Ahrens, 1995;  Clauser et al., 1995;  Munro, 1997;  
Hakan, 2008). 
A Figura 21 mostra a diferença de comportamento das 







































































































Figura 21: Expansão térmica linear (a), comportamento do módulo de 
elasticidade (b) e o coeficiente efetivo de difusividade térmica (c). 
 
A Tabela 6 mostra comparativamente as temperaturas 
características da matriz e dos materiais com alumina e zirconita, para a 
determinação da viscosidade do material. 
 
Tabela 6: Comparação entre as temperaturas características da matriz, 





Matriz M20Af M20Ag M20Zf M20Zg 
Tg 816 830 830 830 830 
T1/2 1465 1470 1450 1470 1450 
 
A Tabela 7, a Figura 22 e a Figura 23 mostram, respectivamente, 
os resultados quantitativos e qualitativos das fases cristalinas e amorfa 






























































Matriz 77,6±2,0 6,8±1,0 15,6±1,0 --- --- 
M20A 45,0±2,0 8,0±1,0 16,0±2,0 31,0±2,0 --- 





Figura 22: Difratograma do material M20A, onde Ab = Albita (NaAlSi3O8), Q = 












































Figura 23: Difratograma do material M20Z, onde Ab = Albita (NaAlSi3O8), Q = 
Quartzo (SiO2) e ZrSi = Zirconita (ZrSiO4).  
 
3.3.4 Simulação do comportamento de compósitos com alumina e 
zirconita 
 
A Figura 24 mostra, comparativamente, os resultados da parte 
térmica do modelo matemático, mostrando a diferença de temperatura 
entre o centro e a superfície dos materiais com alumina e zirconita. 
Observa-se que a incorporação desses cristais afetou a transferência de 
calor dentro do material cerâmico. Este comportamento está relacionado 
com a mudança da difusividade térmica efetiva devido à incorporação 












































Figura 24: Diferença de temperatura entre o centro e a superfície dos materiais 
M20A e M20Z, durante os três resfriamentos. 
 
Comparativamente, enquanto a matriz havia alcançado uma 
diferença máxima de temperatura de 90 oC durante o resfriamento 
rápido, o material M20A alcançou apenas 57 oC. Por outro lado, o 
material M20Z atingiu uma diferença máxima de temperatura de 70 oC. 
Similarmente a matriz, os materiais M20A e M20Z apresentaram pouca 
diferença de temperatura entre o centro e a superfície durante o 
resfriamento lento. 
A Figura 25 mostra a comparação entre os resultados 
experimentais e teóricos das tensões residuais macroscópicas na 


































Figura 25: Comparação entre os resultados experimentais e simulados para os 
materiais M20Af/g e M20Zf/g, durante o RL e RR. 
 
Os resultados comparativos entre a simulação e os dados 
experimentais apresentaram coerência, mostrando que o método 
numérico aplicado foi adequado para simular as tensões residuais 
quando foram adicionados cristais de alumina e zirconita à matriz. Os 
resultados mostraram que a incorporação desses cristais reduziram 
suavemente as tensões residuais na superfície dos materiais. Esse 
comportamento pode ser explicado devido às mudanças nas 
propriedades termomecânicas dos materiais, segundo a Figura 21. 
Durante o resfriamento rápido, as tensões residuais calculadas 
com o modelo teórico foram ligeiramente maiores que as experimentais. 
Possivelmente essa diferença se deve ao efeito de borda, fazendo com 
que na superfície lateral do corpo de prova não exista gradientes 
térmicos. Esse efeito de borda não foi considerado durante o 
desenvolvimento do modelo matemático. 
 
3.3.5 Efeito das partículas de quartzo 
 
Nos itens 3.3.2 e 3.3.4 validou-se um modelo matemático usado 
para simular a tensão residual em materiais cerâmicos compostos por 



































Matriz M20Af M20Ag M20Zf M20Zg
51 
 
presente subcapítulo objetiva-se estudar o efeito das partículas de 
quartzo sobre as tensões geradas no material durante toda a etapa de 
resfriamento. 
O silício é o segundo elemento químico, depois do oxigênio, mais 
abundante da crosta terrestre, e o óxido formado por eles (SiO2) 
constitui 60% em massa da mesma. Em virtude disso, o quartzo está 
presente em matérias-primas utilizadas para a produção de materiais 
cerâmicos, como argilas, feldspatos e filitos (Navarro, 2003). 
O efeito das partículas de quartzo no reforço microestrutural de 
materiais porcelânicos é um tema muito estudado (Stathis et al., 2004;  
Bragança et al., 2006;  De Noni Jr. et al., 2009), o capítulo 5 abordará 
esse assunto. Em contrapartida, o efeito dessa partícula cristalina sobre 
as tensões em que é submetido o material durante o resfriamento de 
materiais cerâmicos ainda é um tema não encontrado na bibliografia. 
A sílica apresenta várias fases cristalinas diferentes, dentre elas as 
mais estudadas são o quartzo, a tridimita e a cristobalita. Seu intervalo 
térmico de estabilidade e suas respectivas transformações alotrópicas 
podem ser descritas da seguinte forma (Navarro, 2003): 
 
o o o o573 C 867 C 1470 C 1723 Cquartzo(alfa) quartzo(beta) tri dimita(alfa) cristobalita(alfa) fundido     
 
Durante a etapa de resfriamento, após a sinterização de materiais 
cerâmicos que contenham quartzo, é comum a ocorrência de trincas e/ou 
a ruptura catastrófica do material caso o resfriamento não seja 
controlado durante a transformação alotrópica do quartzo 
o573 C
 
(Albero et al., 1991;  Acimac, 2005). Em vista disso, será também 
discutido no presente subcapítulo a influência da transformação 
alotrópica, sobre as tensões macroscópicas sofridas pelo material 
durante essa etapa do resfriamento. Para isso, foi variada a fração 
volumétrica de quartzo, correspondendo a 18,5 e 37,6% vol., e também 
o tamanho de partícula, correspondendo a um D50 de 13,4 e 31 m, 
segundo a Tabela 3. 
A Figura 26 mostra a temperatura de resfriamento da superfície 
dos materiais com quartzo durante os três tipos de resfriamentos 
utilizados. A diferença entre as curvas de resfriamento se deve a dois 
fatores: (i) máxima temperatura de sinterização, a qual correspondeu a 
1205 oC para o material M20Qf/g e 1245 oC para o material M40Qf/g; (ii) 
diferença da difusividade térmica efetiva devido a alteração da fração 
volumétrica de quartzo nos materiais. Esses dados, como já 
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Figura 26: Temperatura na superfície dos materiais M20Qf/g e M40Qf/g durante 
o RL, RM e RR. 
 
A Figura 27 mostra, comparativamente, os resultados 
experimentais das tensões residuais para a matriz, e os materiais 
M20Qf/g e M40Qf/g, medidas de acordo com a metodologia de relaxação 





























Figura 27: Comparação entre as tensões residuais da matriz, M20Qf, M20Qg, 
M40Qf e M40Qg medidas experimentalmente para o RL, RM e RR. 
 
De acordo com os resultados experimentais, a incorporação de 
partículas cristalinas de quartzo à matriz reduziu fortemente as tensões 
residuais de compressão na superfície do material, quando submetido ao 
resfriamento rápido. Em contrapartida, o tamanho de partícula do 
quartzo não influenciou nas tensões residuais macroscópicas. 
Todos os materiais submetidos ao resfriamento lento e ao 
resfriamento misto não apresentaram grandes tensões residuais. 
Do mesmo modo como foi feito para as partículas de alumina e 
zirconita, todas as propriedades termomecânicas dos materiais com 
quartzo seguiram as mesmas metodologias utilizadas na seção 3.3.1 
deste trabalho. 
As propriedades termomecânicas do cristal de quartzo para os 
cálculos do módulo de elasticidade e a difusividade térmica efetiva, 
foram encontradas em trabalhos anteriores segundo (Hemingway, 1987;  
Ohno et al., 2006;  Lakshtanov et al., 2007).  
A Figura 28 mostra a diferença de comportamento das 
propriedades dos materiais M20Qf/g e M40Qf/g em comparação com a 
matriz. Para a expansão térmica e o coeficiente de difusividade térmica 
as curvas dos materiais com quartzo fino (f) e grosso (g) mostram 
sobreposição, mostrando que o tamanho da partícula do quartzo não 





































































































Figura 28: Expansão térmica linear (a), comportamento do módulo de 
elasticidade (b) e o coeficiente efetivo de difusividade térmica (c). 
 
A Tabela 8 mostra comparativamente as temperaturas 
características da matriz e dos materiais com quartzo, para a 
determinação da viscosidade de cada material. 
 
Tabela 8: Comparação entre as temperaturas características da matriz, 





Matriz M20Qf/g M40Qf/g 
Tg 816 830 833 
T1/2 1465 1470 1540 
 
A Tabela 9 e a Figura 29 mostram, respectivamente, os resultados 
quantitativos e qualitativos das fases cristalinas e amorfa presentes nos 
materiais com quartzo, juntamente com a matriz. Para a quantificação da 
amostra M40Qf/g foi considerado que a dissolução das fases cristalinas 















































Quartzo (% em 
massa) 
Albita (% em 
massa) 
Matriz 77,6 ± 2,0 6,8 ± 1,0 15,6 ± 1,0 
M20Qf/g 62,8 ± 2,0 27,7 ± 1,0 9,5 ± 1,0 




Figura 29: Difratograma do material com quartzo (M20Q), onde Ab = Albita 
(NaAlSi3O8) e Q = Quartzo (SiO2). 
 
3.3.6 Simulação do comportamento de compósitos com quartzo 
 
A Figura 30 mostra, comparativamente, os resultados da parte 
térmica do modelo matemático, mostrando a diferença de temperatura 
entre o centro e a superfície dos materiais com quartzo. Observa-se que 
a incorporação de quartzo afetou a transferência de calor dentro do 
material, resultado da mudança da difusividade térmica efetiva dos 










































Figura 30: Diferença de temperatura entre o centro e a superfície dos materiais 
M20Qf/g e M40Qf/g, durante os três tipos de resfriamentos. 
 
Enquanto a matriz havia alcançado uma diferença máxima de 
temperatura de 90 oC durante o resfriamento rápido, os materiais 
M20Qf/g e M40Qf/g alcançaram apenas 70 oC. A transferência de calor 
no interior do material foi afetada somente pela fração volumétrica de 
quartzo adicionada à matriz. Em contrapartida, diâmetro médio das 
partículas de quartzo não alterou a transferência de calor, sendo assim as 
curvas do quartzo fino (f) e do quartzo grosso (g) foram idênticas. 
Similarmente à matriz e os materiais com alumina e zirconita, os 
materiais com quartzo apresentaram pouca diferença de temperatura 
entre o centro e a superfície durante o resfriamento lento e o 
resfriamento misto. 
A Figura 31 mostra, comparativamente, os resultados 
experimentais e teóricos das tensões residuais na superfície para a 
matriz juntamente com os materiais com quartzo. Os resultados teóricos 
estão de acordo com os experimentais. A variação da fração volumétrica 
das partículas cristalinas de quartzo diminuiu as tensões residuais na 
superfície do material, este comportamento pode ser explicado pela 
mudança nas propriedades termomecânicas dos materiais com quartzo. 
Em contrapartida, a variação do tamanho de partícula do quartzo não 




































Figura 31: Comparação entre os resultados experimentais e simulados para a 
Matriz e os materiais com quartzo durante o RL, RM e RR. 
 
No processamento de materiais cerâmicos com a presença de 
quartzo é comum a ocorrência de problemas que estão relacionados com 
a transformação alotrópica dessa fase cristalina (Albero et al., 1991;  
Acimac, 2005). 
Durante a transição do quartzo, quando o gradiente térmico entre 
o centro e a superfície é alto, as partículas cristalinas de quartzo mais 
próximas a superfície do material sofrem a transformação alotrópica 
o573 C
   antes que as partículas situadas no centro do material, o qual 
ainda apresenta temperaturas acima de 573 oC. Devido a esta 
transformação alotrópica superficial, ocorre consequentemente uma 
deformação vinculada à redução volumétrica abrupta do quartzo beta 
para o quartzo alfa (Jay, 1933;  Tsuneyuki et al., 1990). Essa 
deformação conduz a uma retração na superfície do material, enquanto o 
centro encontra-se em estado rígido, não possibilitando a relaxação de 
tensões. Consequentemente, para haver um equilíbrio mecânico, a 
superfície fica submetida a um estado de tração. 
De acordo com os resultados da parte térmica do modelo matemático é 
possível obter o perfil de temperatura na seção transversal do material. 
A Figura 32 mostra o gradiente térmico calculado para a matriz durante 



































Matriz M20Qf M20Qg M40Qf M40Qg
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resfriamento rápido. Além disso, é mostrado o mecanismo de geração 
das tensões internas durante essa etapa do resfriamento. 
 
Figura 32: Gradiente térmico da matriz durante a transformação do quartzo (a) e 
mecanismo de geração das tensões internas (b) e (c). 
 
A Figura 32 mostra que a superfície do material cerâmico ficou 
submetida a um esforço de tração durante a transformação alotrópica do 
quartzo. A magnitude desse esforço de tração depende de algumas 
propriedades do material, como o coeficiente de expansão térmica, 
módulo de elasticidade e a viscosidade. Além disso, a diferença de 
temperatura entre o centro e a superfície do material também afeta esse 
esforço mecânico. Para a matriz, durante essa etapa do resfriamento, a 
diferença de temperatura entre o centro e a superfície foi de 
aproximadamente 30 oC. 
De acordo com os resultados do cálculo térmico e mecânico foi 
possível quantificar a influência da transformação alotrópica do quartzo 
sobre as tensões na superfície dos materiais. Esses resultados são 

























































































Figura 33: Tensão na superfície sofrida pela matriz e M20Q durante o RL, RM 
e RR. 
 
De acordo com a Figura 33, para todos os materiais houve um 
incremento abrupto de tensão, no sentido positivo (tração), durante a 
transformação alotrópica do quartzo 
o573 C
  . A magnitude dessa 
variação dependeu da fração volumétrica de quartzo e do tipo de 
resfriamento utilizado, ou seja, da taxa de resfriamento durante a 
transformação alotrópica do quartzo. 
Analisando o resfriamento lento, onde existiu pouco gradiente 
térmico entre o centro e a superfície dos materiais não foram observadas 
grandes variações de tensões durante a transformação alotrópica do 
quartzo. Em contrapartida, para os resfriamentos misto e rápido, onde 
ocorreu um grande gradiente térmico, a transformação alotrópica do 
quartzo influenciou fortemente as tensões na superfície dos materiais. 
O material M20Q, que possui uma fração volumétrica maior de 
quartzo, ficou submetido a um estado de tração em sua superfície 
quando a velocidade de resfriamento foi alta (RM e RR). Por outro lado, 
a matriz foi submetida a um estado de tração em sua superfície somente 
durante o resfriamento misto. Ainda, de acordo com a Figura 33 nota-se 
que quando foram geradas tensões residuais de compressão na superfície 
do material M20Q em altas temperaturas (RR - entre 900 e 650 oC), o 
estado de tração durante a transição do quartzo foi minimizado quando 

































A Figura 34(a) mostra a variação de tensão na superfície dos 
materiais durante a transformação alotrópica do quartzo, submetidos ao 
resfriamento rápido. Nota-se que a variação abrupta da tensão na 
superfície do material ocorreu em um faixa de temperatura muito perto 
de 573 oC, atingindo seu valor máximo nessa temperatura. Dentro da 
faixa estudada, o tamanho de partícula do quartzo não influenciou a 
variação de tensão durante a transformação alotrópica. Em 
contrapartida, ficou clara a relação entre a fração volumétrica de quartzo 
e a variação de tensão sofrida na superfície dos materiais. A Figura 
34(b) mostra a relação encontrada entre a fração volumétrica de quartzo 
e a variação de tensão sofrida pela superfície durante a transformação 
alotrópica. Portanto, de acordo com os resultados da simulação 
numérica, quanto maior a fração volumétrica de quartzo no material, 
maior foi a variação de tensão sofrida pela superfície do material 


































Figura 34: Variação da tensão na superfície durante a transição do quartzo (a) e 
a relação entre a fração volumétrica de quartzo e a variação de tensão (b). 
 
Conhecendo o mecanismo de geração das tensões durante a 
transformação alotrópica do quartzo, é importante o estudo da influência 
do tamanho de partícula de quartzo e da fração volumétrica sobre a 
magnitude das tensões. A Figura 35 mostra a influência desses dois 
parâmetros sobre as tensões residuais na superfície dos materiais com 





























Figura 35: Tensão na superfície do material M20Q e M40Q durante o RR. 
 
De acordo com os resultados, a fração volumétrica de quartzo 
apresentou grande influência sobre as tensões residuais. Em 
contrapartida, o tamanho da partícula de quartzo não teve efeito sobre a 
magnitude das tensões. Esse comportamento pode ser explicado devido 
à alteração causada pela fração volumétrica de quartzo no coeficiente de 
expansão térmica do material, segundo a Figura 28(a). Existindo um 
incremento da velocidade de retração durante a transformação do 
quartzo nos materiais com maior fração volumétrica de quartzo. Por 
outro lado, a alteração do tamanho de partícula do quartzo pouco afetou 
as propriedades termomecânicas em altas temperaturas. 
 
3.3.7 Influência das propriedades termomecânicas do material 
 
Nos subcapítulos anteriores, validou-se um modelo teórico para a 
simulação numérica das tensões residuais macroscópicas em materiais 
compostos por fases cristalinas dispersas em uma fase vítrea 
homogênea. 
Devido a grande dependência das tensões residuais com as 
propriedades termomecânicas do material, torna-se importante o estudo 
do efeito de cada propriedade sobre essas tensões macroscópicas. No 
presente subcapítulo, um planejamento de experimentos fatorial 24 foi 
desenvolvido com o intuito de identificar quais as propriedades 























tensões residuais. O intuito aqui é tornar possível a atuação mais precisa 
em determinada propriedade, visando otimizar as tensões residuais na 
superfície do material cerâmico, incrementando assim sua resistência 
mecânica à flexão. 
As propriedades estudadas nesse subcapítulo foram o coeficiente 
de expansão térmica, o módulo de elasticidade, a difusividade térmica 
efetiva e a viscosidade do material. 
A Tabela 10 mostra o planejamento de experimentos utilizado, 
resultando num total de 16 ensaios (simulações). Cada propriedade foi 
variada em ±20% do valor encontrado para as propriedades 
termomecânicas da matriz. O nível -1 é equivalente a -20% da 
propriedade da matriz e o nível +1 equivale a +20% da propriedade da 
matriz. 
Todas as propriedades termomecânicas foram alteradas em ±20% 
visando não extrapolar as propriedades frequentemente encontradas em 
materiais cerâmicos. Assim, o α50-350°C de 6,11.10-6 oC-1, relativo ao nível 
-1, pode ser encontrado em vidros de anortita (Tribaudino et al., 2010); 
o nível +1, correspondente a 9,16.10-6 oC-1, pode ser encontrado em 
vidros de nefelina (Ahrens, 1995) ou vidros a base de silicatos de sódio 
(Kerner et al., 2000). Materiais com o módulo de elasticidade próximos 
e/ou acima de 85 GPa (nível +1) podem ser encontrados em vidro de 
anortita (Schilling et al., 2001), valores abaixo de 60 GPa (nível -1) 
podem ser encontrados em vidros de boro ou borosilicatos, podendo 
chegar a valores menores que 20 GPa (Rouxel, 2007). Os níveis -1 e +1 
para a viscosidade estão entre os valores da viscosidade do vidro soda-
cal e do vidro de sílica (Ojovan, 2008). Valores da difusividade térmica 
relativamente baixa, próximos ao nível -1, podem ser encontrados em 
materiais com inclusão de porosidade (Clauser et al., 1995), devido ao 
ar possuir uma baixa difusividade térmica (Weast, 1974); em 
contrapartida, valores de difusividade térmica próximos ao nível +1 
podem ser obtidos, por exemplo, com a adição de partículas cristalinas 
em uma matriz vítrea (Valerie, 1989). 
A Figura 36 mostra a variação das propriedades termomecânicas 














α -1 +1 
E -1 +1 
 -1 +1 





























































































Figura 36: Propriedades termomecânicas da matriz variadas em ±20%, 
coeficiente de expansão térmica (a), módulo de elasticidade (b), viscosidade (c) 
e difusividade térmica efetiva (d).  
 
A Tabela 11 mostra os resultados dos experimentos, nesse caso 




















































Tabela 11: Resultados das simulações de acordo com o planejamento 
fatorial 24. 
 
Simulação α E Deff  
Tensão Residual 
(MPa) 
1 -1 -1 -1 -1 -5,39 
2 +1 -1 -1 -1 -8,08 
3 -1 +1 -1 -1 -7,68 
 +1 +1 -1 -1 -11,52 
 -1 -1 +1 -1 -3,43 
 +1 -1 +1 -1 -5,14 
 -1 +1 +1 -1 -4,93 
 +1 +1 +1 -1 -7,37 
 -1 -1 -1 +1 -20,61 
 +1 -1 -1 +1 -30,92 
 -1 +1 -1 +1 -30,56 
 +1 +1 -1 +1 -45,83 
 -1 -1 +1 +1 -14,03 
 +1 -1 +1 +1 -21,04 
 -1 +1 +1 +1 -20,71 
 +1 +1 +1 +1 -31,07 
 
A análise de variância (ANOVA), encontrada na  
Tabela 12, mostra os resultados do estudo estatístico realizado 
com um intervalo de confiança de 95% (nível de significância ≤ 5%). 
De acordo com o valor “p” todos os efeitos principais foram 
significativos, ou seja, a variação das propriedades termomecânicas do 
material causou consequentemente a alteração da tensão residual na 














Tabela 12: Tabela ANOVA dos resultados. 
 
Propriedade SS df MS F p 
(1)  179,761 1 179,761 121,160 0,000108 
(2) E 162,754 1 162,754 109,697 0,000137 
(3) Deff 174,702 1 174,702 117,750 0,000115 
(4)  1624,695 1 1624,695 1095,054 0,000000 
1 e 2 6,490 1 6,490 4.374 0,090733 
1 e 3 7,009 1 7,009 4.724 0,081777 
1 e 4 65,085 1 65,085 43,867 0,001181 
2 e 3 6,439 1 6,439 4,340 0,091684 
2 e 4 64,441 1 64,441 43,433 0,001208 
3 e 4 53,546 1 53,546 36,090 0,001836 
Erro 7,418 5 1,484   
Total SS 2352,339 15    
 
A Figura 37 mostra o gráfico de Pareto para os efeitos principais 
e as interações de primeira ordem. Os resultados mostraram que a 
viscosidade do material apresentou a maior influência sobre as tensões 
residuais na superfície. O coeficiente de expansão térmica, a 
difusividade efetiva e o módulo de elasticidade apresentaram influência 
semelhante sobre as tensões residuais. Todas as interações de primeira 
ordem com a presença da viscosidade também apresentaram 
significância estatística. 
O gráfico de Pareto mostra que a viscosidade, o coeficiente de 
expansão térmica e o módulo de elasticidade apresentaram sinal 
negativo de seus coeficientes. Sendo assim, valores altos dessas 
propriedades incrementaram as tensões residuais de compressão na 
superfície do material. Em contrapartida, o sinal positivo da difusividade 
térmica efetiva mostra que uma baixa difusividade térmica incrementou 





Figura 37: Gráfico de Pareto da tensão residual na superfície em relação às 
propriedades do material. 
 
De acordo com a análise estatística foi possível descrever o 
comportamento das tensões residuais na superfície do material segundo 
uma regressão linear. A Equação 32 mostra a regressão que descreve o 
comportamento da tensão residual na superfície de acordo com as 
propriedades termomecânicas do material. A equação é apresentada na 
forma codificada, ou seja, relativo aos níveis ±1. Foram considerados os 
efeitos principais e as interações de primeira ordem significativas, o que 




res eff eff16,77 3,35 3,19E 3,30D 10,08 2,02( . ) 2,01(E. ) 1,83(D . )             
 
A Figura 38 mostra os valores preditos pela regressão linear 
versus os valores observados pela simulação numérica. Não foi 




























Figura 38: Valores observados na simulação numérica versus os valores 
preditos pela regressão linear. 
 
De acordo com a regressão linear foi possível estabelecer uma 
relação simples entre as propriedades e a tensão residual do material, 
visando otimizar os valores de tensão de compressão na superfície do 
material, esta relação é mostrada na Tabela 13. Portanto, materiais com 
um alto coeficiente de expansão térmica, alto módulo de elasticidade, 
alta viscosidade e baixa difusividade térmica efetiva otimizaram as 
tensões residuais de compressão na superfície, melhorando 
consequentemente a resistência mecânica à flexão. 
  
Tabela 13: Relação entre as propriedades termomecânicas do material 
com a tensão residual de compressão na superfície. 
 
Propriedade Tensão residual de compressão 
↑ α ↑ σres 
↑ E ↑ σres 
↑ ↑ σres 
↓ Deff ↑ σres 
 



























De acordo com a simulação número 12, mostrada na Tabela 11, 
encontrou-se um valor de tensão residual de compressão na superfície 
maior que 45 MPa. Essa simulação é referente aos valores otimizados 
das propriedades termomecânicas do material, ou seja, α(+1), E (+1),  
(+1) e Deff (-1). Esse incremento de resistência mecânica do material é 
expressamente significante perante os níveis atuais de resistência 
mecânica à flexão de porcelanatos, que normalmente apresentam valores 
entre 40 a 60 MPa (Menegazzo et al., 2002). 
A Figura 39 mostra as curvas de níveis para a tensão residual de 
acordo com a variação da viscosidade e do coeficiente de expansão 
térmica. Os resultados mostraram que valores altos de viscosidade e do 
coeficiente de expansão térmica incrementaram a tensão residual na 
superfície do material. É, assim, possível incrementar a resistência 
mecânica do material em 20 MPa, quando se compara com os níveis -1 
dessas propriedades. Para a elaboração das curvas de níveis os valores 
do módulo de elasticidade e da difusividade térmica foram mantidos 
iguais ao da matriz. 
 
 
Figura 39: Curvas de níveis para a tensão residual com a variação dos níveis da 
viscosidade e do coeficiente de expansão térmica. 
 























No presente capítulo estudaram-se as tensões residuais em 
materiais compostos por fases cristalinas dispersas em uma fase vítrea 
homogênea. 
De acordo com os resultados apresentados, foi possível simular as 
tensões residuais nos materiais com a inclusão de partículas cristalinas 
de alumina, zirconita e quartzo. Portanto, o modelo matemático 
desenvolvido possibilitou predizer o incremento de resistência mecânica 
do material, conhecendo somente suas propriedades termomecânicas e a 
curva de resfriamento a qual este foi submetido. 
Os resultados experimentais e teóricos mostraram que o 
resfriamento lento e o resfriamento misto não geraram tensões residuais 
macroscópicas na superfície dos materiais. O cálculo térmico mostrou 
que, durante esses dois tipos de resfriamento, os gradientes térmicos 
entre o centro e a superfície dos materiais foram baixos, explicando 
assim os valores baixos de tensões residuais. 
Os resultados da simulação das tensões na matriz, durante o 
resfriamento rápido, mostraram que aproximadamente 70% da tensão 
residual foi gerada em um faixa de temperatura muito próxima à 
temperatura de transformação vítrea do vidro de albita. 
A deformação viscosa, responsável pela tensão residual do 
material, apresentou um incremento enquanto o gradiente de 
temperatura entre o centro e a superfície se elevou. Próximo à 
temperatura de transição vítrea do vidro de albita (816 oC) essa 
deformação permaneceu estável até a temperatura ambiente. 
A incorporação de partículas cristalinas de alumina e zirconita 
reduziu as tensões residuais macroscópicas. Esse comportamento foi 
observado devido às mudanças nas propriedades termomecânicas dos 
materiais. Por um lado, a incorporação de partículas cristalinas à matriz 
ocasionou um aumento da difusividade térmica efetiva, acarretando em 
uma diminuição do gradiente térmico entre o centro e a superfície. Por 
outro lado, houve um incremento da viscosidade e do módulo de 
elasticidade a altas temperaturas. 
A incorporação de quartzo à matriz vítrea reduziu fortemente as 
tensões residuais macroscópicas. Tanto os resultados experimentais 
quanto os teóricos mostraram que a variação da fração volumétrica das 
partículas cristalinas de quartzo diminuiu as tensões residuais na 
superfície do material; em contrapartida, a variação do tamanho de 
partícula do quartzo não afetou as tensões residuais macroscópicas. 
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O estudo das tensões durante a transformação alotrópica do 
quartzo mostrou que quanto maior a fração volumétrica de quartzo, 
maior foi o esforço de tração na superfície do material, quando a 
velocidade de resfriamento foi alta durante essa etapa do processo (RR e 
RM). A magnitude dessas tensões pôde ser obtida com os cálculos 
teóricos da simulação, tensões de tração de aproximadamente 19 MPa 
foram encontradas durante o resfriamento rápido para o material com 
40% em massa de quartzo. 
O estudo da influência de cada propriedade termomecânica do 
material sobre as tensões residuais mostrou que a viscosidade foi a 
propriedade que mais apresentou influência sobre as tensões residuais 
macroscópicas. O coeficiente de expansão térmica, o módulo de 
elasticidade e a difusividade efetiva do material apresentaram influência 
semelhante sobre a tensão residual. 
Com o estudo estatístico realizado foi possível descrever a tensão 
residual do material de acordo com uma regressão linear, considerando 
somente as propriedades significativas e suas interações de primeira 
ordem. Com o sinal do coeficiente de cada propriedade termomecânica 
foi possível estabelecer uma regra básica para otimizar as tensões 
residuais na superfície do material. Assim, os resultados mostraram que 
um incremento da tensão residual de compressão na superfície foi 
obtido com um alto coeficiente de expansão térmica, elevado módulo de 




















4 COMPORTAMENTO DO MÓDULO DE ELASTICIDADE 




Para caracterizar mecanicamente um material, pode-se estudar o 
comportamento da deformação sofrida quando uma força é aplicada. Em 
consequência a essa força aplicada, os átomos sofrem um deslocamento, 
então o material responde com uma deformação. Essa deformação 
determina o comportamento mecânico do material. Particularmente, se 
distingue a deformação reversível, quando a deformação desaparece 
após a retirada da força e a deformação irreversível, que preserva a 
deformação após a retirada da carga (Davidge, R. W. et al., 1970;  
Roesler et al., 2010). 
Basicamente, um material pode sofrer três diferentes tipos de 
deformação, conforme a Figura 40. 
 
 
Figura 40: Curvas idealizadas de tensão (σ) x deformação (ɛ) para diferentes 
classes de materiais. (Carter et al., 2007) 
 
Material I: Materiais com alto módulo de elasticidade, baixa 
ductilidade (frágeis), baixa tenacidade e fraturas sem significante 




Material II: Essa classe de materiais apresenta moderada 
deformação, moderada ductilidade, deformando plasticamente antes de 
sua ruptura, e é o mais tenaz dos três. Este comportamento é 
característico de muitos metais; 
Material III: Estes materiais apresentam baixo módulo de 
elasticidade, alta ductilidade, baixa resistência à tração final e 
tenacidade limitada. Este comportamento é característico de muitos 
elastômeros (Carter et al., 2007). 
A maioria dos materiais cerâmicos sofre ruptura de maneira 
frágil, com pouca ou sem deformação plástica. Materiais não cristalinos, 
tais como a fase vítrea componente da maioria das cerâmicas 
tradicionais, são frágeis abaixo da temperatura de amolecimento 
(Zanotto et al., 1991). 
O comportamento elástico linear, encontrado em materiais 
cerâmicos, é descrito pela Lei de Hooke. Para cargas uniaxiais, a Lei de 
Hooke é expressa de acordo com a Equação 33: 
 
Equação 33   E   
 
onde: 
σ: tensão (Pa) 
ɛ: deformação elástica 
 
A Lei de Hooke simplesmente mostra que na região elástica, a 
tensão e a deformação estão relacionadas através de uma constante de 
proporcionalidade “E”, o módulo de elasticidade ou de Young (Mitchell, 
2004). 
O conhecimento do módulo de elasticidade apresenta 
fundamental importância durante o projeto, desenvolvimento e o 
controle de qualidade de materiais cerâmicos. Este pode ser 
caracterizado com ensaios destrutivos e não-destrutivos. O método de 
flexão em três pontos, medindo-se a deformação causada no material 
por certa tensão é um exemplo de um método quase sempre destrutivo 
(Richerson, 1992;  Astm, 2006). Em contrapartida, a técnica de 
excitação por impulso (Lemmens, 1990;  Charles S, 1998;  Astm, 2009) 
constitui um ensaio não-destrutivo para a medição do módulo de 
elasticidade. 
O módulo de Young é uma propriedade mecânica que sofre a 
influência de muitas variáveis. Em materiais heterogêneos, é afetado 
pela composição, pelo processamento (Pereira et al., 2010) e também 
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pela microestrutura (Hashin, 1962;  Budiansky et al., 1976;  Giordano et 
al., 2007). Portanto, a presença de partículas cristalinas de diferentes 
naturezas, a porosidade e as trincas podem alterar o módulo de 
elasticidade desses materiais. 
De acordo com estudos anteriores, Boccaccini et al. 
estabeleceram uma correlação entre o módulo de elasticidade e a 
porosidade de materiais como vidros e óxidos cerâmicos, encontrando 
bom ajuste entre os resultados experimentais e teóricos (Boccaccini et 
al., 1997). Por outro lado, Budiansky et al. descreveram a relação entre a 
densidade de trincas e o módulo de elasticidade, estudando o seu 
comportamento com as trincas secas, saturadas e parcialmente saturadas 
(Budiansky et al., 1976). 
A influência da temperatura sobre o módulo de elasticidade, para 
a sílica polimórfica, foi estudada por Ohno et al. e Lakshtanov et al., 
mostrando que a transformação alotrópica do quartzo provocou uma 
grande variação no módulo volumétrico (K) durante essa faixa de 
temperatura, consequentemente variando também o módulo de 
elasticidade (Ohno et al., 2006;  Lakshtanov et al., 2007).  
Štubňa et al. estudaram o comportamento do módulo de 
elasticidade de materiais porcelânicos durante a etapa de resfriamento, 
encontrando uma variação do módulo de elasticidade do material 
cerâmico próximo a 573 oC, vinculando essa variação à transformação 
alotrópica do quartzo (Štubňa et al., 1992). 
Em outro trabalho, Štubňa et al. estudaram o comportamento do 
módulo de elasticidade de materiais cerâmicos submetidos a diferentes 
ciclos térmicos, mostrando que durante o aquecimento e o resfriamento 
o módulo de elasticidade do material apresentou uma histerese. Esse 
comportamento foi relacionado com as trincas provocadas pela 
diferença do coeficiente de expansão térmica entre a fase vítrea e o 
quartzo (Štubňa et al., 2007). Recentemente, Oliveira et al. estudaram a 
variação do módulo de elasticidade de materiais porcelânicos, 
encontrando também histerese provocada pelo quartzo durante o 
aquecimento e resfriamento, propondo um mecanismo para explicar tal 
comportamento (Oliveira et al., 2012). 
Mesmo com a ampla bibliografia sobre estudos relativos ao 
módulo de elasticidade, não foram encontrados trabalhos sobre o efeito 
da adição de partículas cristalinas de alumina, zirconita e quartzo sobre 
o módulo de elasticidade de materiais heterogêneos. Da mesma forma, 
não foram encontrados trabalhos sobre o efeito da temperatura máxima 
de ensaio sobre o comportamento do módulo de elasticidade de 
materiais vítreos com partículas cristalinas. 
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O presente capítulo objetiva estudar o comportamento do módulo 
de elasticidade com a variação da temperatura em materiais vítreos com 
adição de partículas cristalinas de diferentes naturezas. No subcapítulo 
4.2 são apresentados os materiais e métodos utilizados.  Já o subcapítulo 
4.3.1 diz respeito ao comportamento do módulo de elasticidade da 
matriz. No subcapítulo 4.3.2 apresenta-se o efeito das partículas de 
alumina e zirconita sobre o módulo de elasticidade. Em contrapartida, 
nos subcapítulos 4.3.3 e 4.3.4 estudam-se, respectivamente, o efeito do 
tamanho de partícula e da fração volumétrica de quartzo sobre o módulo 
de elasticidade do material. O subcapítulo 4.3.5 é discutido o efeito da 
temperatura máxima do ensaio sobre o módulo de elasticidade de 
materiais com quartzo. Finalmente, as conclusões do presente capítulo 
são apresentadas no item 4.4. 
 




O feldspato sódico (Mario Pilato), utilizado no capítulo 3, 
também foi selecionado para o desenvolvimento de uma matriz vítrea, 
de vidro de albita, com baixa porosidade e pouca fase cristalina residual 
após sua sinterização. 
As mesmas partículas cristalinas de quartzo, alumina e zirconita 
utilizadas no capítulo 3, foram selecionadas para o estudo do módulo de 
elasticidade com a variação da temperatura. 
As frações volumétricas e os tamanhos de partículas das fases 
cristalinas foram também os mesmos utilizados no capítulo 3. Para o 
estudo do efeito do quartzo, foram selecionados mais dois tipos de 
quartzos (Sibelco) de mesma composição química. A Tabela 1 relaciona 
todos os quartzos utilizados no presente capítulo com o seu respectivo 
diâmetro médio de partícula (D50). 
Uma formulação de porcelanato comercial (Espanha) também foi 
utilizada nesse capítulo com o objetivo de estudar o comportamento do 
módulo de elasticidade com a variação da temperatura. 
 
4.2.2 Processamento e caracterização 
 
A metodologia utilizada para a preparação dos corpos de prova 
foi exatamente a mesma mencionada no item 3.2.3 do presente trabalho. 
Após a sinterização, os corpos de prova da matriz e dos materiais com 
quartzo foram submetidos aos três tipos de resfriamentos utilizados no 
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capítulo 3, lento, misto e rápido. Para os materiais com alumina e 
zirconita, somente o resfriamento lento foi aplicado. 
Para a medição do módulo de elasticidade com a temperatura, foi 
utilizada a técnica experimental descrita no item 2.2.3. Essa técnica 
experimental mede a frequência natural de vibração do material após 
uma excitação, provocada por um impulso (golpe) no material. O 
módulo de elasticidade apresenta uma relação com a geometria do corpo 
de prova e com a frequência natural de vibração. A máxima temperatura 
utilizada no ensaio foi de 700 oC. O aquecimento do corpo de prova foi 
realizado a 400 oC/h, sendo o resfriamento ocorreu naturalmente. A 
medição da frequência de vibração natural do corpo de prova foi 
realizada em um intervalo de 2 oC durante o aquecimento e o 
resfriamento. 
 
4.3 RESULTADOS E DISCUSSÃO 
 
4.3.1 Comportamento da matriz 
 
De acordo com estudos anteriores (Makishima et al., 1973;  
Schilling et al., 2001), o comportamento das propriedades elásticas de 
vidros apresenta uma dependência com a composição. Portanto, para 
uma posterior comparação, é importante conhecer o comportamento do 
módulo de elasticidade da matriz e o efeito da temperatura sobre essa 
propriedade elástica. 
A Figura 41 mostra o comportamento do módulo de elasticidade 
da matriz submetida aos resfriamentos lento, misto e rápido. Nota-se 
que o tipo de resfriamento não teve influência sobre o módulo de 
elasticidade da matriz à temperatura ambiente. Em contrapartida, 
durante o ciclo térmico até 700 oC, o módulo de elasticidade da matriz 





Figura 41: Comportamento do módulo de elasticidade da matriz com a 
temperatura. 
 
Durante o aquecimento, desde a temperatura ambiente até 
aproximadamente 573 oC, o módulo de elasticidade do material teve 
uma redução de aproximadamente 4,0 GPa. A partir de 573 oC o módulo 
de elasticidade apresentou um incremento até ~650 oC. A partir dessa 
temperatura, permaneceu praticamente constante até 700 oC.  
Como visto na análise química mostrada na Tabela 5, a matriz 
contém 6,8% em massa de quartzo residual. Em trabalhos anteriores 
(Ohno et al., 2006;  Lakshtanov et al., 2007), foi encontrada uma grande 
variação do módulo de elasticidade do cristal de quartzo durante sua 
transformação alotrópica a 573 oC. Portanto, vincula-se a variação 
apresentada pelo módulo de elasticidade da matriz próximo a 573 oC 
com a transformação alotrópica do cristal de quartzo. 
O módulo de Young da matriz, quando submetida aos três tipos 
de resfriamentos, não apresentou grande diferença. Por outro lado, de 
acordo com os resultados mostrados no capítulo 3, a matriz apresentou 
tensões residuais macroscópicas muito distintas quando submetida aos 
resfriamentos lento, misto e rápido. Com isso, os resultados mostraram 
que as tensões residuais, geradas na seção transversal do corpo de prova, 




































4.3.2 Efeito das partículas de alumina e zirconita 
 
Partículas cristalinas de alumina e zirconita são geralmente 
encontradas em materiais vítreos heterogêneos, como porcelanatos 
(Carty et al., 1998), esmaltes cerâmicos (Schabbach et al., 2002) e 
porcelanas dentárias (Valerie, 1989). Özkan estudou a correlação 
existente entre as constantes elásticas, a temperatura e a pressão para o 
cristal de zirconita, encontrando uma pequena redução do módulo 
volumétrico (K) com a temperatura (Hakan, 2008). Por outro lado, 
Hasselman et al. estudaram o efeito da adição de cristais de alumina em 
um vidro, encontrando um incremento do módulo de elasticidade do 
material com a adição de alumina até uma fração volumétrica de 50% 
(Hasselman et al., 1965). No entanto, não foram encontrados trabalhos 
sobre o efeito da adição de cristais de alumina e zirconita sobre a 
variação do módulo de elasticidade com a temperatura. 
Para o estudo do módulo de elasticidade dos materiais com 
alumina e zirconita foi utilizado somente o resfriamento lento, uma 
fração volumétrica (18,5%) e um tamanho de partícula, equivalente ao 
quartzo (SE-100). A nomenclatura dos materiais seguiu o mesmo padrão 
da Tabela 3, ou seja, M20Af e M20Zf. 
A Figura 42 mostra o comportamento do módulo de elasticidade 
da matriz juntamente com os materiais com alumina e zirconita, 





Figura 42: Variação do módulo de elasticidade da matriz e dos materiais com 
alumina e zirconita. 
 
Os resultados mostraram que a incorporação de cristais de 
alumina e zirconita aumentou o módulo de elasticidade do material à 
temperatura ambiente. Com isso, evidencia-se a dependência do módulo 
de elasticidade com a composição do material. 
Para uma fração volumétrica de 18,5% de cristais de alumina, 
respectivo ao material M20Af, o módulo de elasticidade foi 
incrementado em 27% do valor inicial (matriz). Em trabalho anterior, 
com a incorporação de cristais de alumina em um vidro de borosilicato 
de sódio, Hasselman et al. encontraram um incremento de 30% para a 
mesma fração volumétrica (18,5%) de cristais de alumina (Hasselman et 
al., 1965). 
O comportamento do módulo de elasticidade com a temperatura 
mostrou pouca variação com respeito à matriz. Dados bibliográficos do 
módulo de elasticidade dos cristais de alumina (Ahrens, 1995) e da 
zirconita (Hakan, 2008) mostraram que para esses dois cristais, o 
módulo volumétrico e o módulo de cisalhamento não apresentam 
































4.3.3 Efeito do tamanho das partículas de quartzo 
 
Devido à abundância do quartzo na crosta terrestre, este óxido é 
muito encontrado em matérias-primas para a indústria cerâmica 
(Navarro, 2003). O quartzo pode ser encontrado na forma de quartzitos e 
como impureza em argilas, feldspatos e filitos (Barba et al., 2002). 
Portanto, o quartzo é uma fase cristalina muito presente na 
microestrutura de materiais cerâmicos. 
Em razão da presença constante do quartzo em materiais 
cerâmicos, o estudo do efeito dessa fase cristalina sobre as propriedades 
de materiais cerâmicos foi objetivo de vários trabalhos anteriores. O 
efeito desse cristal sobre a resistência mecânica (reforço/defeitos 
microestruturais) foi estudado por De Noni et al., que encontraram uma 
relação entre o reforço resultante da compressão causada pelo quartzo à 
fase vítrea e os defeitos microestruturais causado pelas trincas ao redor 
(ou dentro) das partículas de quartzo (De Noni Jr., 2007). Em estudo 
sobre a tenacidade, realizado por Bragança et al., em materiais 
cerâmicos triaxiais compostos por quartzo, feldspato e caulim, foi 
encontrado que o tamanho de partícula de quartzo influenciou a 
tenacidade dos materiais, havendo um incremento dessa propriedade 
com a diminuição do tamanho de partícula de quartzo (Bragança et al., 
2006). Em contrapartida, o efeito do tamanho de partícula do quartzo 
sobre a variação do módulo de elasticidade com a temperatura em 
materiais cerâmicos, não foi encontrado na bibliografia. 
Para o estudo do efeito do tamanho de partícula do quartzo sobre 
o módulo de elasticidade, a fração volumétrica de quartzo foi mantida 
constante em todas as amostras, sendo igual a 18,5% vol.. O tamanho de 
quartzo foi variado de acordo com a Tabela 1. 
A Figura 43 mostra o comportamento do módulo de elasticidade 
dos materiais com quartzo. Os resultados mostraram que o incremento 
do tamanho do quartzo provocou uma redução do módulo de 
elasticidade do material à temperatura ambiente. Esse comportamento 
está vinculado à deterioração causada pelas partículas de quartzo à 
matriz vítrea, provocando trincas na microestrutura do material. O 
aumento da densidade de trincas na microestrutura do material causa 
uma redução do módulo de elasticidade, justificando os resultados 






Figura 43: Comportamento do módulo de elasticidade para os materiais com 
18,5% vol. de quartzo. 
 
Com relação à variação do módulo de elasticidade com a 
temperatura, notou-se que o incremento do tamanho do quartzo 
provocou um incremento da histerese entre o ciclo de aquecimento e 
resfriamento, abaixo da temperatura de 573 oC. Em contrapartida, o 
módulo de elasticidade entre 573 e 700 oC foi o mesmo para todos os 
materiais com 18,5% vol. de quartzo.  
Na mesma Figura 43, nota-se que acima de 573 oC, o módulo de 
elasticidade não sofreu influência do tamanho da partícula de quartzo. 
Sabendo que o módulo de elasticidade apresenta dependência com a 
composição, porosidade e a densidade de trincas do material (Hashin, 
1962;  Budiansky et al., 1976;  Giordano et al., 2007;  Pereira et al., 
2010), pode-se afirmar que acima da temperatura de 573 oC todas as 
trincas provenientes da presença de quartzo na microestrutura estão 
fechadas, visto que a composição e a porosidade foram as mesmas para 
todas as amostras estudadas. 
Em estudo anterior, Oliveira et al. vincularam o comportamento 
da histerese à presença de quartzo na microestrutura de materiais 
porcelânicos (Oliveira et al., 2012). O mecanismo termomecânico usado 
no trabalho para explicar a histerese do módulo de elasticidade é 
proveniente da abertura e fechamento de trincas na microestrutura do 

































mostrado na Figura 44. Nesse caso, uma partícula cristalina esférica 
sofre uma dilatação/retração diferente da matriz vítrea que a envolve. 
 
 
Figura 44: Mecanismo proposto para explicar a histerese térmica do módulo de 
elasticidade, onde uma partícula cristalina esférica é envolvida por uma matriz 
vítrea homogênea. (Oliveira et al., 2012) 
 
onde: 
1: Situação inicial, a trinca está aberta, inicio do aquecimento; 
2: A expansão térmica diminui a abertura da trinca; 
3: A trinca é fechada, o aquecimento termina; 
4: A trinca está fechada, o resfriamento inicia; 
5: A trinca ainda está fechada, o módulo de elasticidade E5>E2. Uma 
tensão aparece devido à diferença do CTE. Existe a atuação de uma 
força de coesão entre as superfícies da trinca, causada pelo 
aquecimento. 
6: A trinca é aberta, final do resfriamento. 
 
A presença de trincas na microestrutura de materiais cerâmicos 
com quartzo está vinculada à diferença entre o coeficiente de expansão 
térmica entre a fase amorfa (matriz vítrea) e o quartzo. Gilabert et al. 
estudaram, com o auxílio de simulação numérica, a geração de trincas 
em uma matriz vítrea de feldspato sódico com partículas cristalinas de 
quartzo, encontrando que as trincas podem ser geradas ao redor 
(interface entre o quartzo e a matriz) ou dentro das partículas de quartzo, 
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apresentando forte correlação com o formato da partícula de quartzo 
(Gilabert et al., 2012). 
A Figura 43 mostra ainda que, para o quartzo fino (SE-500), com 
D50 de 3,4 ± 0,5 m, a histerese entre o aquecimento e o resfriamento foi 
praticamente nula. Em contrapartida, para o material com quartzo grosso 
(SE-8), equivalente ao D50 de 31 ± 4 m, a histerese entre o 
aquecimento e o resfriamento foi alta. Portanto, se torna possível uma 
relação entre a área da histerese e o diâmetro médio da partícula de 
quartzo. A Figura 45 mostra a relação encontrada entre a área da 
histerese do módulo de elasticidade e o diâmetro médio (D50) das 
partículas cristalinas de quartzo presentes no material. 
 
 
Figura 45: Relação entre a área da histerese e o diâmetro médio das partículas 
de quartzo. 
 
Para estabelecer uma regressão linear válida, que descreve a 
relação existente entre a histerese e o diâmetro médio das partículas de 
quartzo, torna-se necessário estabelecer algumas hipóteses razoáveis: 
 
 Quando a fração volumétrica de quartzo é nula, a histerese entre o 





























 Quando o tamanho do quartzo tende a zero, ou seja, para um D50 
muito pequeno, a histerese entre o aquecimento e o resfriamento 
também é zero; 
 A histerese depende da relação entre o CTE da matriz vítrea e do 
quartzo. Com isso, a relação encontrada na Figura 45 é válida 
somente para analisar o diâmetro médio do quartzo presente em 
materiais com a matriz vítrea formada por feldspato sódico; 
 Supõe-se que a partícula de quartzo seja a única responsável pela 
formação da histerese do módulo de elasticidade. 
 
Analisando a regressão linear obtida na Figura 45 nota-se que 
todas as hipóteses foram satisfeitas. Portanto, a Equação 34 mostra a 
relação encontrada entre o diâmetro médio das partículas de quartzo e a 
histerese do módulo de elasticidade. 
 
Equação 34  50Histerese 23,57.D  
 
Essa equação relaciona a histerese medida em GPa x oC e o 
diâmetro médio medido em m. 
A análise do tamanho médio da partícula de quartzo em materiais 
cerâmicos já fabricados pode ser realizada atualmente utilizando 
técnicas de análise de imagem, que depende fortemente do número de 
imagens e apresenta um custo elevado. Com a metodologia utilizada, de 
calcular a histerese do módulo de elasticidade entre o ciclo de 
aquecimento e resfriamento, pode-se estimar o D50 do quartzo em 
materiais cerâmicos já fabricados. 
Objetivando estender a metodologia desenvolvida para materiais 
porcelânicos, realizou-se um ensaio do módulo de elasticidade com a 
temperatura para um porcelanato comercial. A Figura 46 mostra a curva 
do módulo de elasticidade do porcelanato juntamente com o diâmetro 







Figura 46: (a) Variação do módulo de elasticidade do porcelanato comercial e 
(b) diâmetro médio das partículas de quartzo presentes no porcelanato. 
 
Segundo a bibliografia, o diâmetro de partícula de quartzo 
geralmente encontrado na microestrutura de materiais porcelânicos é 
menor que 63 m. Para o porcelanato analisado, encontrou-se um D50 ~ 
21 m, muito próximo ao D50 do quartzo SE-12 (Carty et al., 1998;  





























































4.3.4 Efeito da quantidade de quartzo 
 
Da mesma forma que trabalhos relacionando o tamanho de 
partícula de quartzo com o módulo de elasticidade, também não foram 
encontrados na bibliografia trabalhos sobre o efeito da quantidade de 
quartzo sobre a variação do módulo de elasticidade com a temperatura 
em materiais cerâmicos. 
Para o estudo do efeito da quantidade de quartzo sobre a variação 
do módulo de elasticidade com a temperatura, foram utilizados todos os 
quartzos mostrados na Tabela 1. Além disso, a fração volumétrica de 
quartzo foi variada em três níveis, 6,3% em massa (matriz), 24,8% em 
massa (M20Q) e 43,9% em massa (M40Q), conforme nomenclatura 
descrita na Tabela 3. Somente os materiais submetidos ao resfriamento 
lento foram utilizados para este estudo. 
A Figura 47 mostra o comportamento do módulo de elasticidade 
com a temperatura para os materiais matriz, M20Qf e M40Qf. Os 
resultados mostram que a incorporação de quartzo à matriz não 
provocou muita variação do módulo de elasticidade à temperatura 
ambiente. Em contrapartida, notou-se que o incremento da fração 
volumétrica de quartzo à matriz vítrea provocou uma grande variação do 






Figura 47: Comportamento do módulo de elasticidade da matriz e dos materiais, 
M20Qf e M40Qf. 
 
O módulo de elasticidade da matriz à temperatura ambiente foi de 
aproximadamente 72,0 GPa. Por outro lado, o quartzo à temperatura 
ambiente apresenta um módulo de elasticidade de 96,6 GPa (Lakshtanov 
et al., 2007). Com isso, poderia se esperar que a incorporação de 
partículas cristalinas de quartzo à matriz incrementasse o módulo de 
elasticidade, já que esse apresenta dependência com a composição do 
material. No entanto, os defeitos microestruturais (trincas) causados 
pelas partículas de quartzo à matriz afetaram o módulo de elasticidade, 
reduzindo-o. Portanto, o módulo de elasticidade do material sofreu 
influência de dois fatores: composição e densidade de trincas. 
Ainda de acordo com a Figura 47, notou-se uma grande variação 
do módulo de elasticidade dos materiais com quartzo acima de 573 oC, 
ou seja, após a transição alotrópica do quartzo. Este comportamento está 
vinculado ao comportamento isolado do cristal de quartzo, que durante 
essa faixa de temperatura apresenta grande incremento do seu módulo 
volumétrico (K), incrementando assim o módulo de elasticidade 
(Lakshtanov et al., 2007). A Figura 48 mostra a variação do módulo de 





































Figura 48: Variação do módulo de elasticidade da matriz e dos materiais com 
quartzo entre 573 e 700 oC. 
 
Os resultados da Figura 48 mostraram que a variação do módulo 
de elasticidade dos materiais acima de 573 oC apresentou uma relação 
com a fração volumétrica de quartzo. Assim, o incremento da fração 
volumétrica de quartzo presente no material causou uma maior variação 
do módulo de elasticidade entre 573 e 700 oC. Portanto, pode-se 
considerar que a variação causada no módulo de elasticidade, nessa 
estreita faixa de temperatura, foi provocada somente pela variação do 
módulo de elasticidade do quartzo. Por fim, é possível estabelecer uma 
relação entre a variação do módulo de elasticidade entre 573 e 700 oC 
com a fração volumétrica de quartzo presente em cada material. A 













































Figura 49: Relação entre a variação do módulo de elasticidade entre 573 e 700 
oC e a fração volumétrica de quartzo dos materiais. 
 
De acordo com a Figura 49, a variação do módulo de elasticidade 
entre 573 e 700 oC apresentou forte relação com a fração volumétrica de 
quartzo presente no material. Com isso, pode-se expressar essa relação 
com a regressão linear obtida na Figura 49. A Equação 35 mostra essa 
relação. 
 
Equação 35  o quartzo573 700 CE 0,27.v   
 
Portanto, a Equação 35 descreve a variação do módulo de 
elasticidade entre 573 e 700 oC correspondente às frações volumétricas 
de quartzo estudadas, ou seja, entre 6,3% a 43,9%. 
Em materiais cerâmicos como pisos, azulejos e porcelanatos, 
geralmente a fração volumétrica de quartzo está compreendida entre 5 a 
35% em massa (Norton, 1952). Com isso, visando estender a 
metodologia aplicada a um material porcelânico, foi calculada a 
variação do módulo de elasticidade entre 573 e 700 ºC de um 
porcelanato comercial, estudado também no subcapítulo anterior. O 
resultado é mostrado na Figura 50. Por outro lado, foi realizada uma 
quantificação das fases cristalinas presentes neste produto, usando o 

































   



























Figura 50: Variação do módulo de elasticidade e (b) fração volumétrica de 


















































































Tabela 14: Análise química quantitativa das fases cristalinas presentes 
no porcelanato comercial estudado. 
 






 De acordo com a Figura 50(a) o porcelanato teve uma variação 
do módulo de elasticidade entre 573 a 700 oC de 4,8 GPa. Com isso, 
usando a Equação 35, a fração volumétrica de quartzo calculada foi de 
17,7%. Comparando esse resultado com a fração volumétrica de quartzo 
obtida pela análise química (15%), nota-se que a metodologia aplicada 
para a quantificação do quartzo em materiais cerâmicos via análise do 
comportamento do módulo de elasticidade com a temperatura foi 
adequada, apresentando um erro relativo de 18%, comparado à 
quantificação por Raios-X, usando o método de Rietveld. 
 
4.3.5 Efeito da temperatura máxima sobre a histerese 
 
Nos subcapítulos anteriores, estudou-se o comportamento do 
módulo de elasticidade com a temperatura para diferentes materiais. No 
caso da partícula de quartzo, estudada no subcapítulo 4.3.3, os 
resultados do módulo de elasticidade mostraram uma histerese entre as 
curvas de aquecimento e resfriamento. De acordo com Oliveira et al., o 
comportamento da histerese está vinculado aos defeitos microestruturais 
causados pelas partículas cristalinas de quartzo, as quais provocam a 
geração de trincas no material cerâmico (Oliveira et al., 2012). 
No mesmo trabalho, Oliveira et al. propuseram um mecanismo de 
abertura e fechamento das trincas para explicar o comportamento da 
histerese. De acordo com o mecanismo proposto, mostrado na Figura 
44, a histerese é causada pela força de contato existente entre as 
superfícies das trincas. Portanto, não havendo fechamento das trincas 
durante o aquecimento, não se espera uma histerese do módulo de 
elasticidade. Em contrapartida, quando as trincas são fechadas, deve ser 
observada a histerese do módulo de elasticidade, devido à força de 
contato entre as duas superfícies da trinca. 
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Em um trabalho realizado por Gilabert, com o auxílio de 
simulação numérica, descreveu-se o comportamento das forças adesivas 
entre duas superfícies em contato. Os resultados mostraram que quando 
duas superfícies entram em contato existe consequentemente uma força 
de coesão a ser vencida para que estas voltem a ficar separadas  
(Gilabert, 2007). 
Com o objetivo de comprovar o efeito da abertura e fechamento 
das trincas sobre a histerese do módulo de elasticidade e o efeito da 
temperatura máxima de ensaio, selecionou-se o quartzo SE-8 com uma 
fração volumétrica de 18,5% e temperaturas entre 450 e 800 oC para 
esse estudo. 
A Figura 51, mostra os resultados obtidos do módulo de 
elasticidade para temperaturas de ensaio entre 450 e 800 oC. 
 
 
Figura 51: Comportamento do módulo de elasticidade do material M20Q g com 
a variação da temperatura máxima de ensaio. 
 
Para temperaturas abaixo de 500 oC, não foi observada histerese 
entre o aquecimento e o resfriamento do módulo de elasticidade. Em 
contrapartida, nos ensaios realizados em temperaturas próximas à 
transição alotrópica do quartzo (560 oC) foi detectada a histerese do 




































A Figura 52 mostra a evolução da histerese com a temperatura 
máxima de ensaio. De acordo com os resultados, a partir de 500 oC 
ocorreu um incremento gradativo da histerese com a temperatura 
máxima de ensaio. Este comportamento pode estar relacionado com o 
incremento da força de adesão entre as superfícies da trinca. Segundo 
Navarro, a viscosidade de vidros tende a reduzir com o aumento da 
temperatura (Navarro, 2003). O mesmo comportamento foi encontrado 
para o vidro de albita (Scarfe et al., 1986). Consequentemente, a redução 
da viscosidade da fase vítrea auxilia na formação de pescoços de adesão 
entre duas superfícies em contato, comportamento similar a uma 
sinterização assistida por fase líquida (Rahaman, 2003). Com o 
incremento da área de contato, incrementa-se a adesão entre as 
superfícies da trinca, explicando consequentemente o aumento da 
histerese com o aumento da temperatura máxima de ensaio. 
 
 
Figura 52: Histerese do módulo de elasticidade com a variação da temperatura 



































   











No presente capítulo, estudou-se o comportamento do módulo de 
elasticidade com a temperatura em materiais com uma microestrutura 
heterogênea, formada por cristais de quartzo, alumina e zirconita 
dispersos em uma matriz vítrea de vidro de albita. 
Os resultados do comportamento do módulo de elasticidade da 
matriz mostraram que o tipo de resfriamento aplicado ao material não 
influenciou no módulo de elasticidade. Por outro lado, as tensões 
residuais são fortemente dependentes do tipo de resfriamento 
empregado. Portanto, a tensão residual macroscópica, presente na seção 
transversal do material, não apresentou influência sobre o módulo de 
elasticidade. 
A adição de cristais de alumina e zirconita à matriz vítrea 
incrementou o módulo de elasticidade à temperatura ambiente. Com 
isso, os resultados evidenciaram a dependência do módulo de 
elasticidade com a composição do material. 
A adição de partículas cristalinas de quartzo à matriz vítrea foi 
estudada de duas formas: (i) abaixo de 573 oC e (ii) acima de 573 oC. 
Em temperaturas abaixo da transformação alotrópica do quartzo, os 
resultados do módulo de elasticidade mostraram que a histerese entre o 
aquecimento e o resfriamento está relacionada com o diâmetro médio 
das partículas de quartzo presentes na microestrutura. Em contrapartida, 
para temperaturas acima da transformação alotrópica do quartzo, a 
variação do módulo de elasticidade dos materiais entre 573 e 700 oC 
mostrou relação com a fração volumétrica de quartzo presente na 
microestrutura. 
A metodologia desenvolvida possibilitou encontrar o diâmetro 
médio das partículas de quartzo presentes na microestrutura de um 
material cerâmico já sinterizado. Por outro lado, foi possível também 
realizar uma semiquantificação da fração volumétrica de quartzo 
presente no material. Com isso, a realização de um ensaio simples e de 
baixo custo possibilitou o melhor conhecimento da microestrutura e da 
composição do material. 
O estudo da temperatura máxima de ensaio possibilitou 
comprovar a relação entre o mecanismo de abertura e fechamento das 
trincas, provocadas pelo quartzo, com a histerese do módulo de 
elasticidade. Os resultados mostraram que, para temperaturas abaixo da 
transformação alotrópica do quartzo, a área da histerese foi nula ou 
muito pequena. Em contrapartida, para temperaturas acima de 573 oC 
ocorreu um aumento gradativo da área da histerese, resultado esse que 
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está vinculado à força de adesão entre as superfícies das trincas em 
contato. Assim, comprova-se a relação entre a abertura/fechamento das 














As propriedades mecânicas dos materiais cerâmicos são muito 
influenciadas pela sua microestrutura. No caso de materiais cerâmicos 
heterogêneos, constituídos por partículas cristalinas dispersas em uma 
matriz vítrea, as propriedades mecânicas do produto são resultados de 
uma complexa interação entre os parâmetros do processo e a 
composição inicial do material. 
A microestrutura de materiais cerâmicos como os porcelanatos, 
as porcelanas dentárias, os vitrocerâmicos e alguns compósitos é 
formada por fases cristalinas dispersas em uma matriz vítrea contínua. 
As partículas cristalinas podem estar presentes na microestrutura 
de materiais cerâmicos de duas formas: 
 
(i) Residuais, na qual os cristais não foram totalmente 
dissolvidos na matriz vítrea durante a sinterização e; 
(ii) Incorporadas à matriz vítrea propositalmente, como 
forma de reforço microestrutural. 
 
Com base em trabalhos anteriores, as partículas cristalinas de 
alumina, zirconita e quartzo apresentam grande influência sobre o 
comportamento mecânico de materiais cerâmicos, como a resistência 
mecânica à flexão (Warshaw et al., 1967;  Harada et al., 1996;  
Bragança et al., 2006), o módulo de elasticidade (Hasselman et al., 
1965;  Boccaccini et al., 1996) e a tenacidade (Quinn et al., 2003;  Xu, 
2005). 
São geralmente aceitas três teorias propostas para explicar o 
reforço microestrutural proporcionado por fases cristalinas em materiais 
cerâmicos (Carty et al., 1998): 
 
(i) Hipótese da mulita: Postula que a resistência de um 
material porcelânico é unicamente dependente da interconectividade 
de finos cristais de mulita. Posteriormente, outras versões dessa 
hipótese indicaram que a resistência era incrementada com o 
aumento do percentual de mulita. 
(ii) Hipótese do reforço da matriz: A diferença entre o 
coeficiente de expansão térmica entre a matriz (fase vítrea, no caso 
das porcelanas) e partículas dispersas (como o quartzo e a alumina) 
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ou fases cristalinas formadas durante a sinterização (como a mulita e 
a cristobalita) pode produzir grande tensão de compressão na fase 
vítrea. A ideia do reforço da matriz é amplamente referenciada na 
bibliografia, discutindo principalmente o efeito do quartzo sobre o 
incremento/defeitos microestruturais. 
(iii) Hipótese da dispersão-fortalecimento: A hipótese da 
dispersão-fortalecimento propõe que as partículas cristalinas 
dispersas limitam o tamanho do defeito de Griffith, levando a um 
incremento da resistência (Bragança et al., 2004). Nesse caso, a 
resistência mecânica é dependente da fração volumétrica e do 
tamanho das partículas cristalinas dispersas na matriz. 
 
Trabalhos anteriores sobre propriedades mecânicas de materiais 
cerâmicos (Ece et al., 2002;  Stathis et al., 2004;  Bragança et al., 2006;  
De Noni Jr. et al., 2009) indicam que o quartzo desempenha um papel 
importante com respeito à mudança das propriedades mecânicas desses 
produtos. Na forma cristalina, em especial, apresenta um duplo efeito 
sobre a microestrutura do material cerâmico: 
 
(i) Reforço microestrutural, provocado pela diferença do 
coeficiente de expansão térmica entre o quartzo e a matriz, 
submetendo a matriz vítrea a uma tensão residual microscópica de 
compressão (hipótese do reforço da matriz); 
(ii) Defeitos microestruturais, provocado por estas tensões 
microscópicas devido à geração de microfissuras (trincas) na matriz 
e/ou nas partículas de quartzo (Carty et al., 1998;  Bragança et al., 
2006). 
 
Recentemente, com o aprimoramento de algumas técnicas 
analíticas, onde se destacam a microscopia eletrônica de varredura 
(MEV) com a análise química por microssonda (EDS) e a análise 
quantitativa de fases por raios-X, os estudos sobre o efeito das partículas 
cristalinas sobre a resistência mecânica de materiais cerâmicos 
heterogêneos sofreram um avanço. 
Bragança et al. realizaram uma revisão com os trabalhos mais 
importantes da bibliografia sobre a resistência mecânica de porcelanas 
(Bragança et al., 2004). Nesse trabalho, ficaram evidentes algumas 
discordâncias de resultados do efeito das partículas cristalinas sobre a 
resistência mecânica desses materiais.  
Se a hipótese do reforço da matriz fosse totalmente verdadeira, as 
porcelanas com quartzo (α25-700 ~22,13.10-6 oC-1) apresentariam sempre 
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maior resistência mecânica do que porcelanas com cristais de alumina 
(α25-700 ~8,07.10-6 oC-1), devido as partículas de quartzo deixarem a 
matriz vítrea em um estado de compressão maior do que as partículas de 
alumina, o que não ocorre na realidade. Por exemplo, no trabalho de 
Warshaw et al. os resultados mostraram que porcelanas triaxiais 
contendo alumina são de 25 a 100% mais resistentes que porcelanas 
com sílica (Warshaw et al., 1967). Da mesma forma, Austin et al. 
constataram que a adição de 20% de alumina em uma cerâmica triaxial 
melhorou as propriedades mecânicas sem grandes alterações na retração 
e na temperatura de máxima densificação (Austin et al., 1946). 
A substituição do quartzo pela alumina reduz a diferença do 
coeficiente de expansão térmica entre a fase vítrea e a fase cristalina. 
Em consequência, as tensões internas na matriz e nas partículas 
cristalinas são reduzidas, diminuindo a possibilidade da geração de 
trincas (defeito de Griffith) durante o resfriamento desses materiais. 
Apesar da ampla bibliografia do efeito das partículas cristalinas 
de quartzo e alumina sobre as propriedades mecânicas de materiais 
cerâmicos, o efeito do cristal de zirconita é um tema que ainda necessita 
ser aprofundado. Da mesma forma, o efeito do tipo de resfriamento 
sobre as propriedades mecânicas somente foi estudado recentemente 
(De Noni Jr., 2007). 
Com o objetivo de estudar o efeito das partículas cristalinas de 
quartzo, alumina e zirconita juntamente com o efeito da velocidade de 
resfriamento sobre as propriedades mecânicas de materiais cerâmicos, o 
presente capítulo desse trabalho visa dar um passo adiante no intuito de 
melhorar a compreensão da relação composição-microestrutura-
propriedades mecânicas de materiais cerâmicos. 
No item 5.2 desse capítulo são apresentados os materiais e 
métodos experimentais utilizados nesse estudo. O item 5.3.1 descreve os 
resultados obtidos sobre o efeito de cada fase cristalina e do tipo de 
resfriamento sobre a resistência mecânica, o item 5.3.2 estuda a 
influência de cada fase cristalina e do tipo de resfriamento sobre a 
tenacidade dos materiais. O item 5.3.3 mostra a influência das fases 
cristalinas e do tipo de resfriamento sobre o tamanho de defeito de 
Griffith de cada material. E, finalmente, as conclusões são apresentadas 











Objetivando homogeneizar ao máximo a microestrutura dos 
materiais cerâmicos, a matriz vítrea de feldspato sódico, usada nos 
capítulos 3 e 4 desse trabalho, também foi selecionada para o estudo do 
efeito das partículas cristalinas e do tipo de resfriamento sobre as 
propriedades mecânicas. 
Sabendo que a diferença entre o coeficiente de expansão térmica 
entre a matriz vítrea e as partículas cristalinas pode influenciar as 
propriedades mecânicas, causando trincas durante o resfriamento, 
selecionou-se uma partícula cristalina com um coeficiente de expansão 
térmica maior que o vidro de albita, quartzo, uma partícula cristalina 
com um coeficiente de expansão próxima ao vidro de albita, alumina, e 
uma partícula cristalina com um coeficiente de expansão térmica 
inferior ao do vidro de albita, zirconita. 
As mesmas partículas cristalinas, utilizadas nos capítulos 
anteriores desse trabalho, foram selecionadas para esse capítulo, ou seja, 
quartzo (Sibelco), alumina (Fepa-Abrasives) e zirconita (Guzman 
Global SL). 
Para o estudo do efeito do quartzo sobre as propriedades 
mecânicas foram utilizados quatro tamanhos de partículas, referentes 
aos quartzos SE-500, SE-100, SE-12 e SE-8 (Tabela 1) e também com 
duas frações volumétricas diferentes, respectivas aos materiais M20Q e 
M40Q do capítulo 3 (Tabela 3). Para o estudo do efeito das partículas 
cristalinas de alumina e zirconita, dois tamanhos de partículas foram 
selecionados, equivalentes ao do quartzo SE-100 e SE-8, para essas 
partículas somente uma fração volumétrica foi utilizada, referente aos 
materiais M20A e M20Z (Tabela 3). 
De acordo com o coeficiente de expansão térmica de cada 
componente, pode-se avaliar o acoplamento entre a fase vítrea e as fases 
cristalinas. A temperatura de acoplamento, nesse caso, foi considerada 
como sendo a temperatura de transição vítrea do vidro de albita, ou seja, 
816 oC (Ahrens, 1995). A Figura 53 mostra o acoplamento entre a 
matriz vítrea, de vidro de albita, e as fases cristalinas estudadas nesse 
capítulo. A partícula cristalina de albita foi inserida, pois também está 
presente na microestrutura final dos produtos. Os dados referentes aos 
coeficientes de expansão térmica de cada fase cristalina foram obtidos 





Figura 53: Acoplamento entre a fase vítrea e os cristais de zirconita, alumina, 
albita e quartzo durante o resfriamento do material cerâmico. (Ahrens, 1995) 
 
As frações volumétricas e os tamanhos de partículas das fases 
cristalinas também foram os mesmos utilizados nos capítulos anteriores. 
A Tabela 1 e a Tabela 3 resumem todas as partículas cristalinas 
utilizadas no presente capítulo juntamente com o seu respectivo 
diâmetro médio (D50) e nomenclatura. 
 
5.2.2 Processamento e caracterização 
 
Para o estudo do efeito das partículas cristalinas sobre as 
propriedades mecânicas, a metodologia utilizada para a preparação dos 
corpos de prova foi a mesma mencionada no item 3.2.2 do presente 
trabalho. A matriz e os materiais com quartzo foram submetidos ao 
resfriamento lento, resfriamento misto e o resfriamento rápido. Em 
contrapartida, os materiais com alumina e zirconita somente foram 
submetidos aos resfriamentos lento e rápido. 
Para o cálculo da resistência mecânica e do módulo de 
elasticidade dos corpos de prova foi utilizado um equipamento de 
ensaios universais (Instron modelo 6027) no modo de flexão em três 
pontos com uma velocidade de 1 mm/min. 
A medição da tenacidade à fratura do material, em modo I (KIC), 
foi medida utilizando a técnica de SENB (Single Edge Notched Beam). 





























uma profundidade de 40% da espessura total, utilizando uma fresa de 
precisão e disco diamantado de aproximadamente 0,5 mm de espessura. 
O mesmo equipamento de ensaios universais (Instron modelo 6027) no 
modo de flexão em três pontos com uma velocidade de 1 mm/min foi 
utilizado para provocar a fratura dos materiais. O tamanho exato do 
defeito provocado (entalhe) foi posteriormente medido com um 
microscópio ótico (Nikon SMZ-U). 
Para cada ensaio descrito anteriormente, foram utilizados dez 
corpos de prova, possibilitando o cálculo de uma média e seu respectivo 
desvio padrão. 
A medição do tamanho de partícula do feldspato sódico após a 
moagem foi feita com um equipamento de difração a laser (Mastersizer 
2000, Malvern). Para o estudo das fases cristalinas do material foi 
utilizado um difratômetro (Bruker Theta-Theta, modelo D8 Advance). 
Para o estudo da microestrutura dos corpos de prova, foi utilizado um 
microscópio eletrônico de varredura (FEI Quanta 200 ESEM FEG), com 
uma microssonda (EDAX Genesis 7000 SUTW EDX) para a análise 
química das amostras. 
 
5.3 RESULTADOS E DISCUSSÃO 
 
5.3.1 Efeito das partículas cristalinas e tipo de resfriamento sobre a 
resistência mecânica 
 
Os estudos sobre o efeito das partículas cristalinas sobre a 
resistência mecânica de materiais cerâmicos visa otimizar a formulação 
e/ou o processamento, buscando assim incrementar essa propriedade 
mecânica. 
A influência das partículas cristalinas sobre a resistência 
mecânica de materiais cerâmicos é um tema amplamente encontrado na 
bibliografia. Existem algumas controvérsias sobre o efeito de cada 
partícula cristalina sobre a resistência mecânica de materiais cerâmicos. 
Enquanto Warshaw et al. encontraram um aumento da resistência 
mecânica substituindo partículas cristalinas de quartzo por alumina 
(Warshaw et al., 1967), Stathis et al. encontraram um incremento entre 
20 a 30% sobre a resistência mecânica de cerâmicas brancas com a 
adição de quartzo (Stathis et al., 2004). Da mesma forma, De Noni et al. 
encontraram maiores resistências mecânicas de cerâmicas triaxiais com 
um maior percentual de quartzo nas composições (De Noni Jr. et al., 
2010). Em contrapartida, o trabalho de Bragança et al. relata que, devido 
ao fato de porcelanas com alumina terem resistência mecânica bem mais 
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elevada que porcelanas com quartzo, é possível concluir que o 
mecanismo de fortalecimento por aumento da tensão de compressão 
sobre a fase vítrea não é efetivo em porcelanas. Além disso, a presença 
de trincas em torno (ou dentro) das partículas de quartzo alivia as 
tensões de compressão na matriz (Bragança et al., 2004). 
Face ao que foi apresentado, fica evidente que a presença de 
partículas cristalinas influencia a resistência mecânica de materiais 
cerâmicos. 
Além do efeito das partículas cristalinas, a resistência mecânica 
também sofre efeito da porosidade (Kingery, 1976). Nesse caso, a 
resistência mecânica decresce exponencialmente com a fração 
volumétrica de poros. 
Objetivando uma melhor compreensão do efeito de cada fase 
cristalina sobre a resistência mecânica, o presente subcapítulo estuda a 
resistência mecânica de uma matriz vítrea com grande homogeneidade 
microestrutural. Comparativamente, a resistência mecânica foi medida 
após a adição de partículas cristalinas de quartzo, alumina e zirconita. 
 
5.3.1.1 Resistência mecânica da matriz 
 
A Figura 54 mostra a distribuição do tamanho de partícula do 
feldspato sódico após sua moagem. Os resultados mostraram uma 






Figura 54: Distribuição do tamanho de partícula do feldspato sódico após sua 
moagem. 
 
Como o comportamento da resistência mecânica é fortemente 
dependente da porosidade do material, a medição dessa variável é 
necessária para garantir uma boa interpretação dos resultados. A Tabela 
15 mostra a porosidade total da matriz submetida aos três tipos de 
resfriamento. A densidade aparente refere-se à máxima densificação, os 
dados para o cálculo da densidade teórica foram obtidos em (Ahrens, 
1995;  Navarro, 2003) juntamente com a quantificação das fases 
cristalinas e amorfa presentes da matriz (Tabela 5). 
 
Tabela 15: Densidade e porosidade para a matriz, submetida aos três 












Lento 2.421 2.463 1,7 
Misto 2.418 2.463 1,8 









































De acordo com os resultados da Tabela 15, a porosidade da 
matriz apresentou pouca variação com o tipo de resfriamento. Com isso, 
pode-se considerar a porosidade das amostras constante com o tipo de 
resfriamento. 
A Figura 55 mostra os resultados da resistência à flexão da matriz 
submetida aos três tipos de resfriamento. Os resultados mostraram que a 
resistência da matriz apresentou valores elevados quando comparados 
com a resistência de materiais porcelânicos comerciais, que geralmente 
apresentam resistência à flexão entre 40 a 60 MPa (Menegazzo et al., 
2002). Como mostrado anteriormente na Tabela 5, a quantificação das 
fases da matriz indicou a presença de vidro de albita (77,6%), cristal de 
albita (15,6%) e pouco quartzo residual (6,8%). 
 
 
Figura 55: Resistência mecânica à flexão (σt) da matriz, submetida ao 
resfriamento lento (RL), resfriamento misto (RM) e resfriamento rápido (RR). 
 
A Tabela 16 apresenta o teste estatístico de Tukey (Montgomery 
et al., 2002), onde o valor de “p” (p-value) mostra se duas amostras 
podem ser consideradas estatisticamente iguais ou não, ou seja, se o 
valor de p é menor que 5% as amostras podem ser consideradas 




















 Média ±0,95 intervalo de confiança 
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5% o teste não pode confirmar a desigualdade entre as amostras, nesse 
caso as amostras podem ser consideradas iguais com 95% de confiança. 
Com isso, pode-se considerar que a resistência mecânica do 
resfriamento lento foi igual a do resfriamento misto. Em contrapartida, a 
resistência mecânica obtida no resfriamento lento foi estatisticamente 
diferente do resfriamento rápido. O incremento de resistência mecânica 
durante o resfriamento rápido foi resultado das tensões residuais de 
compressão geradas na superfície do material. 
 
Tabela 16: Teste de Tukey aplicado sobre a resistência mecânica à 
flexão da matriz. 
 





1 Lento (RL)  0,997252 0,011542 
2 Misto (RM) 0,997252  0,013684 
3 Rápido (RR) 0,011542 0,013684  
 
Estes resultados estão de acordo com o que foi encontrado no 
capítulo 3, onde os materiais submetidos ao RL e RM não geraram 
tensões residuais. Deve haver, então, similaridade em suas resistências 
mecânicas. Em contrapartida, no RR as tensões residuais incrementaram 
efetivamente a resistência da matriz. 
A Figura 56 mostra a microestrutura da matriz, na qual há poros 
(poucos) e fases cristalinas residuais como a albita e o quartzo. A Figura 
57 e a Figura 58, do presente trabalho, mostram a análise química de 

















Figura 57: Análise química das partículas cristalinas de quartzo presentes na 
microestrutura dos materiais. 
 
 
Figura 58: Análise química das partículas cristalinas de albita presentes na 






5.3.1.2 Efeito das partículas de alumina e zirconita 
 
A Tabela 17 mostra, comparativamente, a densidade e a 
porosidade dos materiais com alumina e zirconita submetidos aos três 
tipos de resfriamento. A densidade aparente refere-se à máxima 
densificação, os dados para o cálculo da densidade teórica foram obtidos 
em bibliografias (Schneider, 1991;  Ahrens, 1995;  Navarro, 2003) 
juntamente com a quantificação das fases (Tabela 7). 
 
Tabela 17: Densidade aparente e porosidade para os materiais com 
alumina e zirconita, submetidos ao RL e RR. 
 










Lento 2.631 2.739 3,9 
Rápido 2.634 2.739 3,8 
M20Ag 
Lento 2.630 2.739 4,0 
Rápido 2.629 2.739 4,0 
M20Zf 
Lento 2.761 2.847 3,0 
Rápido 2.760 2.847 3,0 
M20Zg 
Lento 2.759 2.847 3,1 
Rápido 2.758 2.847 3,1 
 
De acordo com os resultados da Tabela 17, as porosidades dos 
materiais com alumina e zirconita não apresentaram variação com o tipo 
de resfriamento e com o tamanho da partícula cristalina. Com isso, 
pode-se considerar a porosidade constante no estudo da resistência 
mecânica desses materiais. 
A Figura 59 mostra os resultados da resistência mecânica com a 
incorporação de cristais de alumina e zirconita à matriz. As resistências 
mecânicas dos materiais submetidos ao resfriamento rápido foram 
sempre superiores à resistência dos materiais submetidos ao 
resfriamento lento. Com isso, comprovam-se também os resultados 
obtidos no capítulo 3, sobre tensões residuais. 
Comparando os valores da resistência mecânica da matriz com a 
resistência dos materiais com alumina, notou-se que a adição de cristais 
de alumina com um D50 de 13,4 e 31 m não influenciou a resistência 
mecânica à flexão. Em contrapartida, comparando os resultados da 
resistência à flexão da matriz com as resistências dos materiais com 
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zirconita, notou-se que a adição desses cristais reduziu a resistência 
mecânica à flexão. 
 
 
Figura 59: Resistência mecânica à flexão (σt) dos materiais com alumina e 
zirconita, comparativamente com a matriz. 
 
A Tabela 18 mostra a análise estatística dos resultados da 
resistência mecânica dos materiais com alumina e zirconita, submetidos 
ao resfriamento lento.  
 
Tabela 18: Teste de Tukey para a resistência mecânica à flexão dos 
materiais com alumina e zirconita, submetidos ao RL. 
 









1 Matriz  0,996085 0,866117 0,001407 0,000130 
2 M20Af 0,996085  0,669044 0,000543 0,000130 
3 M20Ag 0,866117 0,669044  0,019584 0,000130 
4 M20Zf 0,001407 0,000543 0,019584  0,000130 
5 M20Zg 0,000130 0,000130 0,000130 0,000130  
 
A análise estatística mostrou que a incorporação de partículas 
cristalinas de alumina não influenciou a resistência mecânica, quando 
comparada com a matriz, com um valor p maior que 5%. Em 















Matriz M20Af M20Ag M20Zf M20Zg
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foram estatisticamente diferentes da matriz e dos materiais com 
alumina, com um valor p menor que 5%. Os resultados estatísticos 
foram calculados com um nível de confiança de 95%. 
Segundo as hipóteses de reforço microestrutural mencionadas 
anteriormente, os resultados obtidos da resistência mecânica com a 
adição de cristais de alumina e zirconita, podem ser explicados de duas 
formas: 
 
(i) O cristal de alumina possui um coeficiente de expansão 
térmica um pouco maior ao da matriz (Figura 53). Portanto, o cristal 
de alumina exerce uma pequena tensão de compressão sobre a matriz 
vítrea. Em contrapartida, o cristal de zirconita apresenta um 
coeficiente de expansão térmica menor que o da matriz, submetendo 
assim a matriz a um estado de tração; 
(ii) As análises microestruturais dos materiais, mostradas 
na Figura 60 e na Figura 61, mostraram que o material com alumina 
não apresentou trincas periféricas ou dentro dos cristais de alumina. 
Sendo assim, não existiu relaxação da tensão de compressão na 
matriz em virtude da geração de trincas. Em contrapartida, no 
material com cristais de zirconita, as partículas cristalinas de 
zirconita apresentaram trincas periféricas, as quais se prolongam pela 










Figura 60: (a) Microestrutura dos materiais com cristais de alumina fina 












Figura 61: (a) Microestrutura dos materiais com cristais de zirconita fina 
(M20Zf) e (b) microestrutura dos materiais com cristais de zirconita grossa 
(M20Zg). 
 
A Figura 62 e a Figura 63 mostram as análises químicas de cada 
fase cristalina presente na microestrutura. 
 
(b) 




Figura 62: Análise química das partículas cristalinas de alumina presentes na 
microestrutura dos materiais. 
 
 
Figura 63: Análise química das partículas cristalinas de zirconita presentes na 
microestrutura dos materiais. 
 
De acordo com os resultados, foi possível concluir que a 
incorporação de cristais de alumina não influenciou a resistência 
mecânica. Sendo assim, a hipótese da dispersão-fortalecimento não foi 
observada. A alteração do tamanho de partícula dos cristais de alumina 
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também não influenciou a resistência mecânica. Em contrapartida, os 
cristais de zirconita deterioraram a microestrutura do material cerâmico, 
gerando trincas microestruturais e consequentemente reduzindo a 
resistência mecânica à flexão. A Figura 59 e a análise estatística 
mostraram que quanto maior o tamanho do cristal de zirconita menor a 
resistência mecânica à flexão, resultado da interação do estado de tração 
gerado pelas grandes partículas de zirconita, facilitando a 
interconectividade das trincas na matriz vítrea. 
Segundo trabalho anterior (Selsing, 1961), a tensão provocada 
por uma partícula cristalina à matriz é dependente do seu tamanho (R) 
(Equação 36). Com isso, para a mesma distância, partículas grandes 
podem provocar uma interação do estado de tração na matriz vítrea, o 
que não ocorre com partículas menores. 
 










   




rr: tensão radial (MPa) 
∆ diferença entre os coeficientes de expansão térmica linear da 
partícula e da matriz (oC-1) 
T  : intervalo de temperatura de resfriamento, no caso de uma matriz 
vítrea, se considera desde aproximadamente a temperatura de 
transformação vítrea até a temperatura ambiente (oC) 
m: coeficiente de Poisson da matriz 
Em: módulo de elasticidade da matriz (GPa) 
c: coeficiente de Poisson do cristal 
Ec: módulo de elasticidade do cristal (GPa) 
R: raio da partícula (m) 
l : distância desde a superfície da partícula até um ponto na matriz (m) 
 
5.3.1.3 Efeito das partículas de quartzo 
 
A Tabela 19 mostra os resultados da porosidade total para os 
materiais com a adição de quartzo. A densidade aparente refere-se à 
máxima densificação, os dados para o cálculo da densidade real foram 
obtidos em (Ahrens, 1995;  Navarro, 2003) juntamente com a 
quantificação das fases mostrada na Tabela 9. 
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Os resultados evidenciam que a porosidade não foi influenciada 
com o tipo de resfriamento, porém a porosidade dos materiais com 
quartzo foi influenciada pela fração volumétrica de quartzo. Com isso, a 
porosidade das amostras influenciará na resistência mecânica, quando se 
compara os materiais M20Q e M40Q. 
 
Tabela 19: Densidade aparente e porosidade para os materiais com 
quartzo, submetidos aos três tipos de resfriamento. 
 










Lento 2.415 2.497 3,3 
Misto 2.416 2.497 3,2 
Rápido 2.413 2.497 3,4 
M20Qg 
Lento 2.412 2.497 3,4 
Misto 2.417 2.497 3,2 
Rápido 2.414 2.497 3,3 
M40Qf 
Lento 2.378 2.544 7,3 
Misto 2.380 2.544 7,2 
Rápido 2.374 2.544 7,4 
M40Qg 
Lento 2.358 2.544 8,1 
Misto 2.359 2.544 8,0 
Rápido 2.356 2.544 8,2 
 
A Figura 64 apresenta os resultados da resistência mecânica à 
flexão dos materiais com quartzo comparados com a resistência da 
matriz. Os resultados mostraram que a maior resistência à flexão foi 
obtida com a matriz pura. A incorporação de partículas cristalinas de 





Figura 64: Resistência mecânica à flexão (σt) dos materiais com a incorporação 
de quartzo.  
 
A adição de 18,5% em volume de quartzo fino, referente ao 
material M20Qf, reduziu a resistência mecânica à flexão em 
aproximadamente 11%. Por outro lado, a adição da mesma fração 
volumétrica de partículas maiores de quartzo, referente ao material 
M20Qg, reduziu a resistência mecânica à flexão em aproximadamente 
30%. Portanto, o tamanho do cristal de quartzo influenciou na 
resistência mecânica à flexão. Nesse caso, quanto maior o tamanho do 
cristal de quartzo menor a resistência mecânica do material. Assim, 
quanto maior o tamanho da partícula cristalina de quartzo, maior o 
defeito microestrutural gerado na etapa de resfriamento. 
O mesmo comportamento foi observado com a adição de 37,6% 
em volume de quartzo, ou seja, para o quartzo fino (M40Qf) a redução 
da resistência mecânica à flexão foi de 34% quando comparado com a 
matriz, e para o quartzo grosso (M40Qg) a redução da resistência 
mecânica à flexão foi de aproximadamente 44%. 
Na máxima temperatura de densificação, a porosidade dos 
materiais M40Qf/g foi maior que a porosidade dos materiais M20Qf/g. 
Portanto, a redução da resistência mecânica do material com a adição de 
37,6% em volume de quartzo pode estar relacionada ao aumento da 
porosidade total. 
A microestrutura dos materiais com quartzo, mostrada na Figura 


















Matriz M20Qf M20Qg M40Qf M40Qg
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tamanho do defeito microestrutural gerado (defeito de Griffith), 


















Figura 65: Micrografias das composições com a adição de quartzo. (a) material 
M20Qf, (b) material M20Qg, (c) material M40Qf e (d) material M40Qg. 
 
Em todos os casos, a resistência mecânica dos materiais 
submetidos ao resfriamento rápido foi maior que a resistência dos 
materiais submetidos ao resfriamento lento e misto, exceto para o 
material M40Qg, o qual apresentou a mesma resistência para o RL e RR. 
Por outro lado, quando se compara a resistência mecânica dos 
materiais submetidos ao RL e RM, nota-se que não houve diferença 
significativa na resistência mecânica, exceto para o material M40Qg, que 
apresentou menor resistência quando submetido ao resfriamento misto. 
Esse comportamento pode estar relacionado a defeitos microestruturais 
causados pela grande quantidade de quartzo e um grande tamanho de 
partícula (D50 = 31 m). O subcapítulo 5.3.3 estudará o tamanho do 
defeito microestrutural para cada material, revelando a deterioração 




Com os resultados obtidos no capítulo 3, sobre as tensões 
residuais, pode-se estudar o comportamento de defeitos microestruturais 
quando os materiais são submetidos aos diferentes tipos de resfriamento. 
A Figura 66 mostra o incremento de resistência mecânica para os 
materiais com quartzo, quando submetidos ao resfriamento lento e 
rápido. Os pontos no gráfico referem-se à resistência mecânica obtida 
experimentalmente para o RL e RR. A tensão residual para cada 
material foi extraída do capítulo 3 e as retas referem-se ao incremento 
de resistência mecânica que o material teria caso toda a tensão de 
compressão na superfície se transformasse em incremento de resistência 
mecânica do material. 
 
 
Figura 66: Resistência mecânica versus a tensão residual na superfície do 
produto de acordo com o resfriamento lento e rápido para os materiais com 
quartzo. 
 
Em um estudo anterior realizado em materiais porcelânicos (De 
Noni Jr. et al., 2008b), mostrou-se que nem toda a tensão residual de 
compressão provocada na superfície do material se transformou 
efetivamente em resistência mecânica. 
Com os resultados mostrados na Figura 66, pode-se concluir que 
toda a tensão residual de compressão obtida com o resfriamento rápido 
































materiais com quartzo. Somente para o material M40Qg, a tensão de 
compressão na superfície não incrementou a resistência mecânica do 
material. 
 
5.3.2 Efeito das partículas cristalinas e tipo de resfriamento sobre a 
tenacidade 
 
O fator de intensidade de tensão (ou tenacidade à fratura - KIc) é 
um parâmetro intrínseco do material que descreve a capacidade do 
material em resistir à abertura e propagação de uma trinca quando esse é 
submetido a uma carga mecânica. 
Os conceitos fundamentais da resistência à fratura de materiais 
cerâmicos foram desenvolvidos principalmente por Davidge (Davidge, 
R. W. et al., 1970;  Davidge, R., 1979) em combinação com as ideias 
básicas sobre a concentração de tensão em torno das trincas 
microestruturas, apresentada por Griffith em 1921 (Griffith, 1921), e os 
princípios da mecânica da fratura linear elástica.  
A equação básica da resistência mecânica de materiais cerâmicos 
é dada por: 
 






   
 
onde: 
σt: resistência mecânica (MPa) 
KIc: tenacidade à fratura (MPa∙m1/2) 
Y: fator de calibração da mecânica da fratura 
a0: tamanho do defeito de Griffith (m) 
 
A Equação 37 é conhecida como a equação de Griffith. Deste 
modo, observa-se que a resistência mecânica de um material é função de 
sua tenacidade e do tamanho do defeito encontrado na sua 
microestrutura. 
O fator de calibração (Y) leva em consideração as dimensões do 
corpo de prova e também é dependente da geometria da trinca e da carga 
aplicada. Para o caso da aplicação da carga em três pontos, como usado 




Equação 38  
 
2 3 4
0 1 2 3 4. . .
a a a aY A A A A A
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onde “a” é o tamanho do defeito (nesse caso o entalhe), w é a espessura 
do corpo de prova, e os parâmetros A0, A1...A4 estão relacionados com a 
distância da carga aplicada e a espessura do corpo de prova, são eles: 
 
3
0 1,9 7,5 10
SA
w




1 3,39 8 10
SA
w




2 15,4 2,175 10
SA
w




3 26,24 2,815 10
SA
w




4 26,38 1,45 10
SA
w




onde S é a separação entre os apoios. 
 
Por outro lado, de acordo com a mecânica da fratura, a tenacidade 
de um material está relacionada com o módulo de elasticidade (E) e com 
sua energia de fratura (γi), como mostra a Equação 39. Nesse caso, a 
energia de fratura de um material é a energia necessária para a geração 
de duas novas superfícies (áreas), provenientes da abertura e/ou 
propagação de uma trinca. 
 
Equação 39   2. .Ic iK E  
 
Existem vários mecanismos de tenacificação para materiais 
frágeis. Dentre os mecanismos com os resultados mais expressivos, 
podem-se citar a tenacificação por transformação de fase, a 
tenacificação por geração de microtrincas, a tenacificação pela 
incorporação de uma fase metálica, o reforço microestrutural com fibras 
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e a tenacificação por deflexão da ponta da trinca (Wiederhorn, 1984;  
Hutchinson, 1989;  Steinbrech, 1992). 
Em alguns casos, a tenacidade de materiais frágeis também pode 
ser melhorada com a incorporação de partículas de cristais como uma 
segunda fase. Albarran et al. encontraram um incremento de 17,4% e 
29,5% da tenacidade de um vidro soda-cal com a incorporação de 
cristais de CuO e ZrO2, respectivamente. Porém, nesse trabalho, o valor 
máximo encontrado da tenacidade com o reforço por partículas 
cristalinas de segunda fase, não superou 2 MPa.m1/2 (Albarran et al., 
2006). 
Nesse caso, o reforço com partículas de segunda fase atua 
realizando uma deflexão na ponta da trinca, fazendo com que essa tenha 
que percorrer um caminho maior para a sua propagação e, 
consequentemente, aumentando a energia que deve ser liberada para a 
formação de duas novas superfícies. A Figura 67 mostra a deflexão da 
trinca em uma microestrutura isenta de partículas de segunda fase (a) e 
com partículas de segunda fase (b). 
 
 
Figura 67: (a) Comportamento da propagação da trinca em materiais isentos de 
partículas de segunda fase e (b) com partículas de segunda fase. (Davidge, R., 
1979) 
 
Em materiais que são formados por uma matriz vítrea e partículas 
cristalinas dispersas, os maiores valores de tenacidade foram 
encontrados em um vitrocerâmico de dissilicato de lítio, apresentando 
uma tenacidade de 2,8 MPa.m1/2. Em contrapartida, existem materiais 
cerâmicos que apresentaram valores maiores de tenacidade, como por 
exemplo, cerâmicas formadas por uma matriz de alumina e vidro (3,1 
MPa.m1/2) e materiais cerâmicos de zircônia estabilizada com ítria 




Em um recente trabalho (Demetriou et al., 2011), um vidro 
metálico de Pd79Ag3,5P6Si9,5Ge2 apresentou uma tenacidade de 200 
MPa.m1/2, comparável a tenacidade encontrada em materiais metálicos. 
Esse comportamento está relacionado à tenacificação por geração de 
microtrincas, dissipando a energia da propagação da trinca e 
aumentando assim a tenacidade do material. 
Visto o que foi apresentado, a busca por mecanismos de 
tenacificação de materiais cerâmicos é um tema amplamente discutido 
na bibliografia. Tendo como objetivo principal o estudo do efeito das 
partículas cristalinas de quartzo, alumina e zirconita sobre a tenacidade 
de materiais cerâmicos, o presente subcapítulo apresenta os resultados 
obtidos da tenacidade desses materiais cerâmicos. 
 
5.3.2.1 Tenacidade à fratura da matriz 
 
A Figura 68 mostra os resultados da tenacidade da matriz quando 
submetida aos resfriamentos lento, misto e rápido. Os resultados 
mostram que a tenacidade da matriz apresentou valores maiores que a 
tenacidade encontrada em vidros (0,6 ≤ KIc ≤ 1 MPa.m1/2) (Navarro, 
2003) e próximos a tenacidade de materiais como porcelanas 







Figura 68: Tenacidade da matriz submetida aos resfriamentos lento, misto e 
rápido. 
 
O teste de Tukey, mostrado na Tabela 20 mostrou que a matriz 
submetida ao RM teve uma tenacidade diferente à tenacidade 
apresentada pela matriz quando submetida ao RL e RR. O efeito do tipo 
de resfriamento sobre a tenacidade será discutido posteriormente, 
quando a tenacidade de todos os materiais for apresentada. 
 
Tabela 20: Teste de Tukey para a tenacidade da matriz submetida ao 
RL, RM e RR. 
 





1 Lento (RL)  0,000303 0,718015 
2 Misto (RM) 0,000303  0,000860 




























5.3.2.2 Efeito das partículas de alumina e zirconita 
 
O efeito das partículas cristalinas de alumina e zirconita sobre a 
tenacidade à fratura é apresentado na Figura 69. Os resultados 
mostraram que as amostras submetidas ao RL apresentaram valores 




Figura 69: Tenacidade à fratura dos materiais com alumina e zirconita 
comparados com a matriz. 
 
A Tabela 21 apresenta o teste de Tukey para os materiais com 
alumina e zirconita submetidos ao RL. Os resultados mostraram que 
somente a tenacidade do material M20Zg pôde ser considerada diferente 
da tenacidade dos outros materiais. Como se observa na Figura 61(b), os 
cristais de zirconita com um elevado tamanho de partícula deterioraram 
a microestrutura do material, gerando trincas interconectadas ao longo 
da matriz vítrea. Portanto, essa interconectividade de trincas 
microestruturais pode ter facilitado o crescimento da trinca catastrófica, 































Matriz M20ZfM20Af M20Ag M20Zg
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Tabela 21: Teste de Tukey para os materiais com alumina e zirconita 
submetidos ao RL. 
 









1 Matriz  0,999122 0,916637 0,809719 0,000686 
2 M20Af 0,999122  0,774905 0,621975 0,000240 
3 M20Ag 0,916637 0,774905  0,998505 0,003822 
4 M20Zf 0,809719 0,621975 0,998505  0,011188 
5 M20Zg 0,000686 0,000240 0,003822 0,011188  
 
Os resultados da adição de partículas cristalinas de alumina e 
zirconita em uma matriz vítrea de feldspato sódico não auxiliaram na 
tenacificação do material. O mecanismo de tenacificação por deflexão 
da ponta da trinca não foi observado nesse trabalho. 
 
5.3.2.3 Efeito das partículas de quartzo 
 
A Figura 70 apresenta os resultados da tenacidade dos materiais 
com quartzo em comparação com a tenacidade da matriz. Os resultados 
mostraram que o comportamento da tenacidade do material com o tipo 
de resfriamento não segue uma tendência clara. A maior tenacidade, 
para alguns tipos de materiais, foi obtida no RL e para outros materiais a 
maior tenacidade foi obtida no RM e no RR. Assim, é difícil definir uma 





Figura 70: Tenacidade à fratura dos materiais com quartzo, comparativamente 
com a matriz. 
 
Comparando somente a tenacidade dos materiais submetidos ao 
RL, a Figura 71 mostra que a tenacidade do material com 18,5% em 
volume de quartzo fino (M20Qf) foi próxima à tenacidade da matriz. Em 
contrapartida, a adição de 18,5% em volume de quartzo grosso (M20Qg) 
reduziu a tenacidade à fratura quando comparado com a matriz. Para os 
materiais com a incorporação de 37,6% em volume de quartzo a redução 
da tenacidade à fratura foi maior. Para o material M40Qg a redução da 


































Figura 71: Resultados da tenacidade dos materiais submetidos ao RL. 
 
Os resultados do teste de Tukey confirmam as afirmações 
anteriores (Tabela 22), mostrando a mesma ordem de grandeza da 
tenacidade da matriz e do material M20Qf, e da tenacidade do material 
M20Qg e M40Qf. 
 
Tabela 22: Teste de Tukey para os materiais com quartzo submetidos 
ao RL. 
 









1 Matriz  0,999953 0,034119 0,000172 0,000131 
2 M20Qf 0,999953  0,015290 0,000137 0,000131 
3 M20Qg 0,034119 0,015290  0,131664 0,000131 
4 M40Qf 0,000172 0,000137 0,131664  0,000131 
5 M40Qg 0,000131 0,000131 0,000131 0,000131  
 
Aqui há uma discordância em relação a outros resultados 
encontrados na bibliografia sobre o reforço microestrutural e 
consequente aumento da tenacidade provocado pelas partículas de 
quartzo em porcelanas triaxiais (Bragança et al., 2006). Os resultados do 





















presente trabalho mostraram que a incorporação de quartzo pode reduzir 
a tenacidade à fratura do material, não sendo observado nenhum 
mecanismo de tenacificação provocado por essa partícula cristalina.  
 
5.3.3 Efeito das partículas cristalinas e tipo de resfriamento sobre o 
tamanho do defeito 
 
O tamanho do defeito na microestrutura do material é 
provavelmente o principal fator que afeta a resistência de materiais 
cerâmicos. Os típicos fatores de controle do tamanho do defeito 
microestrutural em materiais cerâmicos heterogêneos são o coeficiente 
de expansão térmica entre as fases, as propriedades elásticas, a fração 
volumétrica das diferentes fases, o tamanho das partículas cristalinas e 
as transformações de fase. Todos esses fatores são dependentes do 
processo de sinterização. Em termos de redução da resistência mecânica, 
a transformação de fase se torna importante quando há o quartzo. 
A evolução da microestrutura de materiais cerâmicos é muito 
estudada durante a etapa de aquecimento e sinterização. Durante essas 
duas etapas as matérias primas sofrem transformações alotrópicas e 
também reações químicas como a desidroxilação da caulinita (~550 oC), 
a transformação alotrópica do quartzo (573 oC), a transformação da 
metacaulinita em uma estrutura do tipo espinélio (~950 a 1000 oC), 
reações eutéticas entre a sílica livre e os compostos ricos em alcalinos e 
alcalinos terrosos (~990 a 1050 oC), formação da mulita (~1075 oC) e 
finalmente, em uma temperatura próxima a 1200 oC, a máxima 
densificação é geralmente atingida em materiais porcelânicos (Carty et 
al., 1998). 
Apesar do amplo conhecimento da evolução microestrutural 
durante as fases de aquecimento e sinterização, é na etapa de 
resfriamento do material cerâmico que a microestrutura pode sofrer 
danos severos, prejudicando as propriedades mecânicas do produto 
final. Durante a etapa de resfriamento, mais precisamente durante a 
transformação alotrópica do quartzo, a diferença entre o coeficiente de 
expansão térmica da fase vítrea e do cristal de quartzo pode provocar a 
geração de trincas microestruturais, aumentando dessa forma o tamanho 
do defeito microestrutural, tema principal desse subcapítulo. 
Geralmente, o α de uma matriz vítrea formada por feldspatos fica 
em torno de 7,5.10-6 oC-1. Por outro lado, o cristal de quartzo tem um α 
variável entre 573oC até a temperatura ambiente, apresentando um valor 
médio de 20,4.10-6 oC-1 (Ahrens, 1995). Essa diferença do coeficiente de 
expansão térmica entre o cristal de quartzo e a matriz vítrea faz com que 
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o cristal de quartzo tenha uma retração maior que a retração 
experimentada pela matriz. Consequentemente, a geração de trincas 
microestruturais foi observada em muitos trabalhos anteriores sobre a 
caracterização microestrutural de materiais cerâmicos que continham 
quartzo em sua composição, mostrando as microtrincas ao redor e/ou 
dentro das partículas de quartzo (Iqbal et al., 2000;  Bragança et al., 
2004;  De Noni Jr. et al., 2008a;2009). 
Como discutido no subcapítulo anterior, a equação de Griffith 
(Equação 37) mostra que a resistência de um material cerâmico (σt) é 
inversamente proporcional a raiz quadrada do tamanho do defeito 
natural crítico (a). Com isso, quanto menor o defeito presente na 
microestrutura do material maior será a sua resistência mecânica. 
Tendo em vista que já se conhece a resistência mecânica dos 
materiais, estudada no subcapítulo 5.3.1; e a tenacidade, estudada no 
subcapítulo 5.3.2, pode-se então calcular o tamanho do defeito natural 
presente na microestrutura de cada material, utilizando a equação de 
Griffith. Porém, esse cálculo só é válido para materiais sem tensão 
macroscópica na sua superfície, ou seja, somente pode-se calcular o 
tamanho do defeito natural dos materiais submetidos ao RL, utilizando 
essa equação. 
O cálculo do tamanho do defeito natural para materiais com 
tensões macroscópicas em sua superfície é um pouco mais complicado. 
Uma equação teórica, levando em consideração a tensão residual na 
superfície do material e a sua tenacidade à fratura foi obtida 
anteriormente (De Noni Jr., 2007). Resumidamente, a Equação 40 
mostra a equação usada para o cálculo do tamanho do defeito 
microestrutural em materiais com tensões residuais macroscópicas. 
 












σR: resistência mecânica com tensões residuais (MPa) 
σR0: resistência mecânica sem tensões residuais (MPa) 
a0: tamanho do defeito natural sem tensões residuais (m) 
a: tamanho do defeito natural com tensões residuais (m) 
σres0: tensão residual na superfície durante o resfriamento lento (MPa) 




Portanto, para o cálculo do tamanho do defeito natural em 
materiais com a presença de tensões residuais na superfície (a) é 
necessário conhecer algumas variáveis, como: σR, medida 
experimentalmente no capítulo 3; σR0, medida no subcapítulo 5.3.1; a0, 
calculado com a equação de Griffith, onde a tenacidade à fratura foi 
medida experimentalmente no subcapítulo 5.3.2; σres0:, medida 
experimentalmente no capítulo 3 e w, medida experimentalmente. 
Além do estudo do efeito da incorporação de cristais de quartzo, 
alumina e zirconita sobre o tamanho do defeito natural, o presente 
subcapítulo estuda o efeito do tipo de resfriamento (ou velocidade de 
resfriamento) sobre o tamanho do defeito natural. Em trabalho anterior, 
De Noni Jr. et al. observaram que o tamanho do defeito natural pode 
crescer com o aumento da velocidade de resfriamento do material, 
comportamento fortemente influenciado pela transição alotrópica do 
quartzo (De Noni Jr. et al., 2008b).  
Nesse sentido, o cálculo do tamanho do defeito natural de Griffith 
torna-se a última variável a ser calculada, fechando o ciclo de 
caracterização das propriedades mecânicas e também finalizando o 
presente trabalho. 
 
5.3.3.1 Tamanho do defeito microestrutural da matriz 
 
A Figura 72 mostra o comportamento da variação do tamanho do 





Figura 72: Variação do tamanho do defeito natural (a) com o tipo de 
resfriamento utilizado. 
 
A velocidade média dos resfriamentos utilizados durante a faixa 
de transformação alotrópica do quartzo, ou seja, entre 600 a 500 oC, foi 
de 31,2 oC/min para o RL e 187 oC/min para o RM e RR. 
O teste de Tukey, aplicado aos resultados (Tabela 23), mostrou 
que não houve um crescimento significativo do tamanho do defeito 
natural com o aumento da velocidade de resfriamento. Assim, o 
tamanho do defeito natural, no caso da matriz, é provavelmente gerado 
pela diferença do coeficiente de expansão térmica entre a matriz e do 
cristal de quartzo (vide Figura 53). Essa diferença entre os respectivos 
coeficientes é independente da velocidade de resfriamento, ou seja, 
resfriando rapidamente ou lentamente a tensão de tração experimentada 






































Tabela 23: Teste de Tukey aplicado ao tamanho do defeito natural da 
matriz submetida aos três tipos de resfriamento. 
 





1 Lento (RL)  0,999739 0,355626 
2 Misto (RM) 0,999739  0,343973 
3 Rápido (RR) 0,355626 0,343973  
 
5.3.3.2 Efeito das partículas de alumina e zirconita 
 
A Figura 73 mostra a variação do tamanho do defeito natural 
calculado para os materiais com alumina e zirconita.  
Os resultados mostraram que não houve incremento do tamanho 
do defeito natural com a adição de cristais de alumina à matriz. O 
tamanho do cristal de alumina também não apresentou influência sobre 
o tamanho do defeito natural. Em contrapartida, a adição de cristais de 
zirconita à matriz aumentou o tamanho do defeito natural de Griffith. Os 
resultados também mostraram que o tamanho do cristal de zirconita teve 
influência sobre o tamanho do defeito natural produzido na 
microestrutura. Nesse caso, quanto maior o tamanho de partícula de 






Figura 73: Variação do tamanho do defeito natural para os materiais com 
alumina e zirconita comparados com a matriz. 
 
A Tabela 24 apresenta os resultados do teste de Tukey para o 
tamanho do defeito dos materiais com alumina e zirconita 
comparativamente com a matriz. Os resultados confirmam que a adição 
alumina não afetou o tamanho de defeito enquanto que o tamanho do 
defeito provocado pela a adição dos cristais de zirconita foi diferente do 
tamanho do defeito natural da matriz e do material com alumina. 
 
Tabela 24: Teste de Tukey para os resultados do tamanho natural do 
defeito dos materiais com alumina e zirconita. 
 









1 Matriz  0,987663 0,908246 0,002712 0,000119 
2 M20Af 0,987663  0,996405 0,000665 0,000119 
3 M20Ag 0,908246 0,996405  0,000226 0,000119 
4 M20Zf 0,002712 0,000665 0,000226  0,000119 
5 M20Zg 0,000119 0,000119 0,000119 0,000119  
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5.3.3.3 Efeito das partículas de quartzo 
 
A Figura 74 apresenta o tamanho do defeito natural de Griffith 
nos materiais com a incorporação de quartzo. Os resultados mostraram 
que as partículas de quartzo influenciaram fortemente o tamanho do 
defeito natural da microestrutura.  
 
 
Figura 74: Tamanho do defeito natural para os materiais com quartzo 
comparativamente com a matriz. 
 
A matriz apresentou o menor tamanho do defeito natural, 
resultado condizente com a maior resistência mecânica, a qual também 
foi obtida pela matriz. 
A diferença entre o tamanho do defeito natural dos materiais 
M20Qf/g indica que o tamanho da partícula de quartzo (D50) influenciou 
o tamanho do defeito natural (a), o que se comprova com a análise 
microestrutural das amostras (Figura 65a,b), onde as partículas maiores 
de quartzo geraram defeitos (trincas) maiores na microestrutura. 
A incorporação de 37,6% de quartzo à matriz deteriorou 
fortemente a microestrutura dos materiais M40Qf/g. O maior tamanho do 
defeito natural foi encontrado para o material M40Qg, quando 
submetido ao resfriamento misto. Como estudado no capítulo 3, os 
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residuais na superfície. Esse fator, aliado à alta fração volumétrica e ao 
grande tamanho do quartzo foram deletérios para a microestrutura do 
material. Como resultado, a resistência mecânica do material M40Qg 
submetido ao RM foi a menor entre todos os materiais estudados. 
Os resultados calculados do tamanho do defeito natural foram 
comprovados pela análise da microestrutura dos materiais M40Qf/g 
(Figura 65c,d). Fica evidenciada que a deterioração provocada na 
microestrutura depende do tamanho da partícula de quartzo. 
A Tabela 25 mostra o teste de Tukey realizado com o tamanho do 
defeito natural para os materiais com quartzo. Os resultados mostraram 
que a adição de 18,5% vol. de quartzo fino (M20Qf) não provocou 
mudança significativa no tamanho do defeito natural quando comparado 
com a matriz. Em contrapartida, todos os outros materiais tiveram um 
tamanho de defeito significativamente diferente ao da matriz. 
 
Tabela 25: Teste de Tukey para os resultados do tamanho natural do 
defeito (a) dos materiais com quartzo. 
 









1 Matriz  0,343076 0,000017 0,000017 0,000017 
2 M20Qf 0,343076  0,000023 0,000025 0,000017 
3 M20Qg 0,000017 0,000023  0,999817 0,001654 
4 M40Qf 0,000017 0,000025 0,999817  0,000628 
5 M40Qg 0,000017 0,000017 0,001654 0,000628  
 
O teste de Tukey, desta vez aplicado ao tipo de resfriamento 
(Tabela 26), mostra que o resfriamento misto foi significativamente 
diferente do resfriamento lento e do resfriamento rápido. Em 
contrapartida, não houve diferença significativa entre o tamanho do 
defeito natural gerado durante o resfriamento lento e o resfriamento 
rápido. Esse resultado foi também encontrado para o tamanho do defeito 









Tabela 26: Teste de Tukey do efeito do tipo de resfriamento sobre o 
tamanho natural do defeito (a) para os materiais com quartzo. 
 





1 RL  0,001891 0,162731 
2 RM 0,001891  0,217238 
3 RR 0,162731 0,217238  
 
Fica evidente que a diferença estatística apresentada pelo 
resfriamento misto foi fortemente influenciada pelo material M40Qg, 
onde foi gerado um grande tamanho de defeito com um grande desvio 
padrão. Quando esse material foi excluído dos cálculos, o tipo de 
resfriamento não teve influência sobre o tamanho do defeito natural, 
como mostrado na Tabela 27. Assim, o tamanho do defeito na 
microestrutura foi influenciado somente pelo tipo de material. 
 
Tabela 27: Teste de significância para o tamanho do defeito natural (a) 
sem a presença do material M40Qg. 
 
Efeito SS df MS F p 
Interseção 1871338 1 1871338 5220,88 0,0000 
Tipo de material 124219 3 41406 115,52 0,0000 
Tipo de resfriamento 1889 2 945 2,63 0,0765 
Material·Resfriamento 1486 6 248 0,69 0,6571 




Nesse capítulo estudou-se o efeito da adição de cristais de 
quartzo, alumina e zirconita e do tipo de resfriamento sobre o 
comportamento das propriedades mecânicas de materiais cerâmicos. 
A resistência mecânica à flexão da matriz pura (~111 MPa) 
apresentou valores muito superiores a resistência mecânica geralmente 
encontrada em materiais porcelânicos (50 a 60 MPa). 
A adição de cristais de alumina à matriz não influenciou a 
resistência mecânica à flexão. Da mesma forma, o tamanho de partícula 




A adição de cristais de zirconita à matriz reduziu a resistência 
mecânica à flexão. O aumento do diâmetro médio dos cristais de 
zirconita reduziu a resistência mecânica à flexão. A Figura 61 mostrou 
que a adição dos cristais de zirconita gerou trincas na matriz, 
deteriorando consequentemente sua microestrutura e reduzindo assim 
sua resistência mecânica à flexão. 
A adição de cristais de quartzo à matriz reduziu fortemente a 
resistência mecânica à flexão. Tanto a fração volumétrica quanto o 
tamanho das partículas de quartzo influenciaram a resistência mecânica. 
De acordo com as micrografias dos materiais com quartzo, mostrada na 
Figura 65, evidenciou-se que quanto maior o tamanho da partícula de 
quartzo maior foi o tamanho das trincas periféricas e/ou dentro das 
partículas cristalinas. 
Conforme os resultados obtidos sobre a resistência mecânica, a 
matriz pura apresentou uma maior resistência à flexão. As partículas 
cristalinas adicionadas à matriz não incrementaram a resistência 
mecânica. Portanto, não foi observado nenhum tipo de reforço 
microestrutural nos materiais estudados. 
A resistência mecânica sofreu influência do tipo de resfriamento. 
Quando este foi rápido, a resistência mecânica à flexão foi incrementada 
pela tensão residual de compressão na superfície. Toda a tensão de 
compressão gerada na superfície dos materiais com quartzo se traduziu 
em incremento de resistência mecânica. Assim, não foi observado 
nenhum tipo de defeito microestrutural provocado pela velocidade de 
resfriamento. 
Com relação aos estudos realizados com a tenacidade dos 
materiais, não foi encontrado nenhum mecanismo de tenacificação com 
a adição de partículas cristalinas de quartzo, alumina e zirconita. 
Com a adição das partículas cristalinas de alumina a tenacidade 
do material não apresentou diferença estatística significante. A adição 
dos cristais de zirconita mostrou que partículas com um grande diâmetro 
médio reduziram a tenacidade à fratura, comportamento explicado pelas 
trincas provocadas pela diferença de coeficiente de expansão térmica 
entre a matriz vítrea e as partículas de zirconita. 
A adição de 18,5% em volume de quartzo à matriz não provocou 
grande variação na tenacidade à fratura dos materiais M20Q. Em 
contrapartida, a adição de 37,6% em volume de quartzo grosso afetou 
fortemente a tenacidade dos materiais, reduzindo a tenacidade em 25% 
do valor encontrado para a matriz. 
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Com relação aos resultados encontrados para o tamanho do 
defeito natural de Griffith, a matriz apresentou o menor valor quando 
comparado com os outros materiais. 
A adição de alumina à matriz não influenciou o tamanho do 
defeito natural. Da mesma forma, o tamanho da partícula de alumina 
não teve influência sobre o tamanho do defeito provocado na 
microestrutura. Em contrapartida, a adição de cristais de zirconita 
influenciou fortemente o tamanho do defeito gerado na microestrutura. 
Os resultados mostraram que quanto maior o tamanho da partícula de 
zirconita maior o tamanho do defeito gerado na microestrutura. O cristal 
de alumina apresenta um coeficiente de expansão térmica um pouco 
maior que a matriz vítrea, proporcionando um fraco estado de 
compressão na matriz. Por outro lado, o cristal de zirconita apresenta um 
coeficiente de expansão térmica menor que o da matriz, levando a um 
estado de tração na matriz vítrea. 
A adição de cristais de quartzo à matriz influenciou fortemente o 
tamanho do defeito natural. Os cristais de quartzo grosso incrementaram 
o tamanho do defeito natural de Griffith. O maior tamanho do defeito 
natural foi obtido com uma fração volumétrica de 37,6% e um D50 de 31 
m. As microestruturas dos materiais com quartzo, evidenciaram que 
quanto maior o tamanho da partícula de quartzo, maior foi o tamanho do 
defeito gerado na microestrutura do material. 
 Resumidamente, de acordo com os resultados sobre as 
propriedades mecânicas estudadas nesse capítulo, encontrou-se que a 
adição das partículas de alumina não influenciou as propriedades 
mecânicas do material cerâmico. Em contrapartida, a adição dos cristais 
de zirconita e quartzo, com elevado tamanho de partículas, reduziram 









No presente trabalho estudaram-se as propriedades mecânicas de 
materiais cerâmicos formados por partículas cristalinas dispersas em 
uma fase vítrea homogênea. Propriedades como a tensão residual 
macroscópica na superfície do material, a variação do módulo de 
elasticidade com a temperatura, a resistência mecânica, a tenacidade e o 
tamanho do defeito de Griffith foram determinados e correlacionados 
entre si. 
A simulação das tensões residuais geradas na superfície dos 
materiais possibilitou o conhecimento prévio do incremento da 
resistência mecânica do material, conhecendo somente as propriedades 
termomecânicas e a curva de resfriamento a qual este foi submetido. Os 
resultados da simulação teórica foram comparados com os resultados 
experimentais, medidos pelo método de relaxação de deformação por 
corte incremental. 
Ambos os resultados, teóricos e experimentais, mostraram que o 
resfriamento lento e o resfriamento misto não geraram tensões residuais 
macroscópicas na superfície. Os cálculos térmicos mostraram que os 
gradientes térmicos gerados entre o centro e a superfície dos materiais 
foram baixos durante esses dois tipos de resfriamento, explicando assim 
a isenção de tensões residuais na superfície dos materiais. 
Os resultados da parte mecânica dos cálculos mostraram que, 
para a matriz submetida ao resfriamento rápido, aproximadamente 70% 
de toda a tensão na superfície do material foi gerada em um faixa de 
temperatura muito próximo à temperatura de transição vítrea do vidro de 
albita (816 oC), único constituinte da fase vítrea. 
A incorporação de cristais de alumina, quartzo e zirconita reduziu 
as tensões residuais de compressão na superfície. Esse comportamento 
se explica pelas mudanças nas propriedades termomecânicas provocadas 
pela adição desses cristais. Para o quartzo, ambos os resultados, teórico 
e experimental, mostraram que o aumento da fração volumétrica de 
quartzo reduziu as tensões residuais; porém, a variação do tamanho da 
partícula de quartzo não afetou as tensões residuais macroscópicas. 
A ferramenta matemática desenvolvida possibilitou o estudo das 
tensões durante todo o ciclo de resfriamento. Com isso, foi possível 
estudar o comportamento da tensão residual macroscópica na superfície 
do material durante a transformação alotrópica do quartzo (573 oC). Os 
resultados mostraram que, quanto maior a fração volumétrica de quartzo 
presente no material, maior foi o esforço de tração gerado na superfície 
do material, durante o resfriamento rápido e misto. A magnitude dessa 
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tensão de tração gerada na superfície do material pôde ser determinada 
com os cálculos teóricos. Uma tensão de tração de 19 MPa foi 
encontrada para o material com 40% em massa de quartzo, submetido 
ao resfriamento rápido. 
Durante a transformação alotrópica do quartzo, quando a 
superfície do material fica em estado de tração, pode ocorrer 
simultaneamente o desprendimento dessa fase cristalina da matriz vítrea, 
gerando trincas na sua microestrutura. A geração de um defeito 
microestrutural na superfície, quando existe uma tensão de tração, pode 
levar a uma redução drástica nas propriedades mecânicas do material, ou 
até a sua fratura catastrófica. Similarmente, para os materiais com alto 
percentual de quartzo na composição, foram encontrados os menores 
valores das propriedades mecânicas estudadas. 
O estudo da influência de cada propriedade termomecânica do 
material sobre as tensões residuais mostrou que a viscosidade foi a 
propriedade que mais apresentou influência sobre as tensões residuais 
macroscópicas. O coeficiente de expansão térmica, o módulo de 
elasticidade e a difusividade efetiva do material apresentaram influência 
semelhante sobre a tensão residual. 
Com relação aos estudos sobre o módulo de elasticidade com a 
variação da temperatura os resultados mostraram que a composição 
química dos materiais alterou o módulo de elasticidade. Em 
contrapartida, o tipo de resfriamento empregado não teve influência 
sobre o módulo de elasticidade. 
O comportamento do módulo de elasticidade com a adição de 
partículas cristalinas de quartzo à matriz foi estudado de duas formas: (i) 
abaixo de 573 oC e (ii) acima de 573 oC. Em temperaturas abaixo da 
transformação alotrópica do quartzo, os resultados do módulo de 
elasticidade mostraram que a histerese entre o aquecimento e o 
resfriamento está relacionada com o diâmetro médio das partículas de 
quartzo presentes na microestrutura. Em contrapartida, para 
temperaturas acima da transformação alotrópica do quartzo, a variação 
do módulo de elasticidade dos materiais entre 573 e 700 oC mostrou 
relação com a fração volumétrica de quartzo presente na microestrutura. 
As relações encontradas entre a curva do módulo de elasticidade, 
a fração volumétrica de quartzo e o diâmetro médio das partículas de 
quartzo possibilitou estimar essas duas variáveis para um material 
cerâmico (porcelanato) já sinterizado, através de um ensaio simples e de 
baixo custo. 
O estudo da temperatura máxima de ensaio do módulo de 
elasticidade possibilitou comprovar a relação entre o mecanismo de 
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abertura e fechamento das trincas, provocadas pelo quartzo, com a 
histerese do módulo de elasticidade.  
O estudo do efeito da adição de partículas cristalinas de quartzo, 
alumina e zirconita sobre as propriedades mecânicas de materiais 
cerâmicos mostrou que as melhores propriedades mecânicas foram 
obtidas com a matriz pura. Esse foi o material que apresentou uma 
microestrutura com menor tamanho de defeito e maior tenacidade à 
fratura, fatores intimamente relacionados com a resistência mecânica à 
flexão. A resistência mecânica à flexão da matriz pura (~111 MPa) 
apresentou valores muito superiores a resistência mecânica geralmente 
encontrada em materiais porcelânicos (50 a 60 MPa). 
A adição de cristais de alumina à matriz não influenciou a 
resistência mecânica à flexão. Em contrapartida, a adição de cristais de 
quartzo e zirconita à matriz reduziu a resistência mecânica à flexão. 
Tanto a fração volumétrica quanto o tamanho das partículas de quartzo e 
zirconita influenciaram a resistência mecânica. De acordo com as 
micrografias dos materiais com quartzo e zirconita, evidenciou-se que 
quanto maior o tamanho da partícula de quartzo maior foi o tamanho das 
trincas periféricas e/ou dentro das partículas cristalinas. 
Com relação à tenacidade dos materiais, a adição de cristais de 
alumina não apresentou influência sobre essa propriedade mecânica. No 
entanto, a tenacidade à fratura foi fortemente reduzida quando partículas 
cristalinas de quartzo e de zirconita, com um elevado D50, foram 
adicionadas à matriz. 
Os resultados mostraram que toda a tensão de compressão gerada 
na superfície dos materiais com quartzo se traduziu em incremento de 
resistência mecânica. Assim, não foi observado nenhum tipo de 
incremento do defeito microestrutural provocado pelo aumento da 
velocidade de resfriamento. 
Com relação ao tamanho do defeito de Griffith, calculado 
teoricamente e visualizado nas micrografias, pôde-se afirmar que a 
adição de cristais de alumina não influenciou o tamanho do defeito 
natural na microestrutura desses materiais. Em contrapartida, a adição 
de cristais de quartzo e zirconita influenciaram fortemente o tamanho do 
defeito gerado na microestrutura. Os resultados mostraram que quanto 
maior o tamanho dessas partículas maior o tamanho do defeito gerado 
na microestrutura. Portanto, os resultados mostraram uma forte relação 
entre a diferença do coeficiente de expansão térmica da matriz e das 
partículas cristalinas sobre o tamanho do defeito microestrutural. 
Como resumo do estudo realizado sobre as propriedades 
mecânicas, evidenciou-se que a adição das partículas de alumina não 
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influenciou as propriedades mecânicas do material cerâmico. Em 
contrapartida, a adição dos cristais de zirconita e quartzo, com elevado 
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ANEXO A – Dedução da equação do tamanho natural com tensões 
residuais na superfície do material 
 
 
A-1 Fator de intensidade de tensões 
 
O fator de intensidade de tensões em presença de tensões 
residuais pode-se escrever como: 
 
Equação 41  IC IC0 IreK K K   
 






   
 
onde g(z) é a função de Green, que se escreve como: 
 













Integração numérica de KIre 
 
Fazendo o câmbio de variável, tem-se: 
 




Equação 45        
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A integral que aparece na Equação 45 se resolveu mediante o 
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A-2 Perfil de tensões linear 
 
As tensões residuais podem ser escritas como: 
 
Equação 47  
re k k
k 2












Onde o χ é a distância (adimensional) desde o centro do corpo de 
prova. Se considerarmos unicamente um termo da Equação 47 temos: 
 







E P ( )
onde





    
 

    
 
 
   
A tensão residual na superfície é dada por: 
 
Equação 49   2re0 2
E 3 1 E
2
















   
          
 
 
Fazendo um desenvolvimento em série de Taylor em função ao 
ponto z=0, e ficando somente com o termo linear tem-se: 
 
Equação 51  re re0
6z1
h






















2Y a h 12aK
2h










Por outro lado, a tenacidade à fratura do corpo de prova com 
tensões residuais pode ser escrita como: 
 
Equação 53  IC RK Y a   
 
E a tenacidade dos corpos de prova sem tensões residuais: 
 
Equação 54  IC0 R0 0K Y a   
 




Equação 55 R R0 0 re0
h 12aY a Y a Y a
h
 




Simplificando chega-se finalmente a: 
 










   

       
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